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1 Einleitung
Am 04.07.2016, nach einem fast fu¨nfja¨hrigen Flug, schwenkte die NASA-Sonde
”
Juno“ in eine polare Umlaufbahn um den Planeten Jupiter ein [1]. Aufgrund
der außerordentlichen Gravitation des Gasplaneten erreichte die Raumsonde da-
bei die ho¨chste Geschwindigkeit, die
”
jemals ein von Menschenhand gebauter
Gegenstand erreicht hat“ [2]. Eines der Missionsziele der Juno-Sonde [3, 4] ist es,
das globale magnetische Feld des Jupiters zu kartographieren. Das magnetische
Feld des Gasplaneten erlaubt u.a. Ru¨ckschlu¨sse daru¨ber, ob er einen festen Kern
besitzt, wie dieser Kern aufgebaut ist und ob im Inneren Jupiters exotische Ma-
terialzusta¨nde wie z.B. metallischer Wasserstoff vorhanden sind.
Um die Orientierung des Magnetfeldes mo¨glichst akkurat messen zu ko¨nnen, wur-
den die Magnetometer mit jeweils zwei optischen Kameras, den sog
”
Star Came-
ras“ [5, 6], gepaart [7]. Mit diesem
”
Star Tracker“-System [8] ko¨nnen A¨nderungen
der Orientierung des Magnetometers, etwa durch mechanische Forma¨nderung des
Instrumententra¨gers, anhand von Sternen, die als Referenzsystem verwendet wer-
den, pra¨zise gemessen werden. Entscheidend ist dabei, dass das Magnetometer
und die Kameras wa¨hrend des Verlaufs der Mission auch unter extremen Be-
dingungen dieselbe Orientierung beibehalten. Um dies gewa¨hrleisten zu ko¨nnen,
wurde fu¨r diese Mission eine optische Bank entwickelt, an der sowohl die Ma-
gnetometer als auch die Kameras fixiert sind. Fu¨r diese optische Bank
”
wurde
ein nicht-magnetisches Material beno¨tigt, das leicht und zugleich hochfest ist, um
den hohen thermischen und mechanischen Belastungen, beim Start und wa¨hrend
der u¨ber vierja¨hrigen Flugdauer standzuhalten“ [9]. Um diesen anspruchsvol-
len Materialherausforderungen gerecht zu werden, wurde ein keramischer Ver-
bundwerkstoff, ein sog. CMC1-Material aus carbonfaserversta¨rktem Siliziumcar-
bid, sog. C/C-SiC2, verwendet [9–11]. C/C-SiC vereint
”
hohe Verschleißfestigkeit,
Bruchfestigkeit und die notwendige, extreme Temperatur- und Thermoschock-
besta¨ndigkeit bei gleichzeitig geringem Gewicht“ [9] und stellt dank dieser Eigen-
schaften das ideale Materialsystem [12] fu¨r die vielfa¨ltigen Belastungen wa¨hrend
der Juno-Mission dar.
Auf der Erde sind nur in wenigen Anwendungen a¨hnlich extreme Bedingungen
wie im Orbit um Jupiter vorzufinden. Dennoch machen die exzellenten Eigen-
schaften des C/C-SiC es auch fu¨r zivile Anwendungen interessant. Eines die-
ser Anwendungsfelder, in dem sich die Anforderungen aus der Raumfahrt mit
denen der zivilen Nutzung u¨berschneiden [13, 14], stellen Hochleistungsbrems-
systeme [15–18] dar. Dazu za¨hlen etwa Notbremssysteme [19, 20] in Zu¨gen und
Fahrstu¨hlen, sowie Hochleistungsbremsen im Motorsport und Straßenverkehr. So
1Faserversta¨rkter keramischer Komposit, engl. C eramic M atrix Composite
2Carbonfaserversta¨rktes Siliziumcarbid, dass u¨ber den LSI-Prozess hergestellt wurde
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werden z.B. im Porsche 911 GTS seit 2002 serienma¨ßig Bremsscheiden aus C/C-
SiC verbaut [9–11]. Aufgrund der hohen Temperaturstabilita¨t des C/C-SiC besit-
zen diese Bremsscheiben einen geringen Bremsschwund (engl. Fading), was sie mit
einem guten Ansprechverhalten und deutlich geringerem Gewicht als vergleich-
bare Bremsscheiben aus Grauguss verbinden [21]. Gleichzeitig la¨sst sich durch
die hohe Verschleißfestigkeit die Lebensdauer der Bremsscheibe im Vergleich zu
Grauguss deutlich verbessern - im Motorsport liegt sie etwa doppelt so hoch [21].
In der großindustriellen Herstellung dieser Bremsscheiben spielt die Preisbildung
der Bauteile eine entscheidende Rolle. Einer der entscheidenden Kostenfaktoren
bei der Herstellung von CMC-Werkstoffen stellen die Prozesszeiten und -kosten
dar. Bei der Herstellung von C/C-SiC kommt der sog. RMI3- bzw LSI4-Prozess
zum Einsatz, mit dem sich C/C-SiC im Vergleich zu anderen Herstellungsverfah-
ren von CMC-Systemen schnell und preisgu¨nstig herstellen la¨sst [22–24]. Dabei
wird zuna¨chst ein Gru¨nko¨rper aus CFK5 hergestellt, der anschließend carboni-
siert und schließlich siliziert, also mit flu¨ssigem Silizium infiltriert wird.
Bei den verwendeten Carbonfasern handelt es sich typischerweise um die gleichen
Fasern, die auch fu¨r die CFK-Produktion im industriellen Maßstab verwendet
werden. Bei deren Herstellung kommt in der Regel eine Oberfla¨chenaktivierung
der Fasern vor der Kompositherstellung zum Einsatz, u¨blicherweise mittels elek-
trolytischer Oxidation. Eine solche Oberfla¨chenbehandlung fu¨hrt jedoch bei der
Herstellung von keramischen Verbundwerkstoffen mittels LSI-Verfahren zu schlech-
ten mechanischen Eigenschaften und Spro¨dbruchverhalten [25–27]. Daru¨ber hin-
aus konnte gezeigt werden, dass eine solche Faserbehandlung maßgeblich die Mi-
krostruktur und Silizierungseigenschaften von C/C-SiC beeinflusst [18, 28–30].
Zielsetzung dieser Arbeit
Im Rahmen dieser Arbeit soll das bisherige Bild der Auswirkungen der anodischen
Oxidation auf die C/C-SiC-Eigenschaften um eine mikroskopische und mikrome-
chanische Betrachtung erweitert werden. Der Einfluss der anodischen Oxidation
wird dabei erstmalig u¨ber alle Prozessstadien der Flu¨ssigphasensilizierung hinweg
verfolgt.
Um Einflu¨sse der Oberfla¨cheneigenschaften der Fasern eindeutig nachweisen zu
ko¨nnen, wurden zwei Extremfa¨lle der Oberfla¨chenbehandlung gewa¨hlt, die voll-
sta¨ndige anodische Oxidation und ein vo¨lliges Ausbleiben der Oberfla¨chenbe-
handlung.
Um daru¨ber hinaus mikrostrukturelle Unterschiede eindeutig auf die Faser-Matrix-
Wechselwirkung zuru¨ckfu¨hren zu ko¨nnen, wurde eine Probengeometrie gewa¨hlt,
die komplexen Spannungssituationen wa¨hrend der Carbonisierung, wie sie in ge-
wobenen Strukturen und Lagenaufbauten vorliegen, vermeidet. Zu diesem Zweck
wurde die Geometrie der Probenko¨rper auf einfache UD6-Minikomposite redu-
3CMC Herstellungsprozess u¨ber die reaktive Infiltration aus der Schmelze, engl. Reactive
M elt Infiltration
4Die Flu¨ssigphasensilizierung, engl. Liquid S ilicon Infiltration
5Carbonfaserversta¨rkter Kunststoff
6Unidirektional, Komposite mit ausschließlich einer Faservorzugsrichtung
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ziert.
Um weiterhin sicher zu stellen, dass keine makromechanischen Einflu¨sse bei Pru¨-
fung der Komposite die Bewertung der Faser-Matrix-Anbindung beeinflussen,
kommen mikromechanische Pru¨fmethoden, der Einzelfaser Push-in und Push-out
Test, zum Einsatz um die Faser-Matrix-Anbindung vor und nach der Carbonisie-
rung zu charakterisieren und ggf. zu quantifizieren.
Des Weiteren wurde das Ergebnis dieser Untersuchung mit der Rissbildung im
Verlauf des Carbonisierungsprozesses korreliert und ein Modell zur Rissbildung
wa¨hrend der Pyrolyse entwickelt.
Abschließend wurden die Auswirkungen der beobachteten Effekte auf Reimpra¨-
gnierungs- und Silizierungseigenschaften untersucht. Dazu wurde ein kurzfaser-
versta¨rktes Modellsystem gewa¨hlt, da dies die weitere Verwendung der UD-Mini-
komposite und damit eines charakterisierten Systems erlaubt und durch die Qua-
siisotropie des Systems auch in diesem Materialstadium komplexe Spannungssi-
tuationen wa¨hrend der Carbonisierung und Silizierung vermieden werden.
3
2 Grundlagen
2.1 Grundlagen der Bruchmechanik
Im Folgenden werden die Grundlagen der Bruchmechanik dargelegt, die fu¨r das
Versta¨ndnis dieser Arbeit erforderlich sind. Da der Fokus dieser Arbeit auf Ma-
terialien liegt, die in der Regel keine ausgepra¨gte plastische Verformung zeigen,
wird sich hauptsa¨chlich auf die linear-elastische Bruchmechanik beschra¨nkt. Fu¨r
einen erweiterten U¨berblick wird auf [31] und [32] verwiesen.
2.1.1 Spannungskonzentration an Defekten
Fu¨r Rissausbreitung sind bestehende Defekte im Material, etwa Poren oder Mi-
krorisse, entscheidend. Inglis [33] konnte aufzeigen, wie an einem solchen De-
fekt die von außen anliegende Spannung konzentriert wird. Er verwendete dafu¨r
ein Modell mit einem elliptischen Riss der La¨nge 2l, der Ho¨he 2h und dem
Kru¨mmungsradius r = h
2
l
, in einer Platte der Breite b. Dieses Modell ist in
Abbildung 2.1 skizziert. Die bereits getrennten Bereiche des Risses ko¨nnen keine
Kraft u¨bertragen. Bei Belastung mit der a¨ußeren Spannung σ0 tritt die maximale
Abbildung 2.1: Modell eines elliptischen Risses in einer Platte (nach [33])
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Spannung σmax daher an den Rissspitzen auf und la¨sst sich fu¨r genu¨gend große
Risse (l ≫ r) mit der a¨ußeren Spannung nach folgender Relation in Bezug setzen:
σmax ≈ 2σ0
√
l
r
(2.1)
Der Term 2
√
l
r
wird dabei als Spannungskonzentrationsfaktor bezeichnet. Die-
ser kann im Prinzip fu¨r beliebig komplexe Geometrien berechnet werden (siehe
[34]), es la¨sst sich jedoch fu¨r alle Konfigurationen der in diesem Modell gezeigte
grundlegende Zusammenhang aus Rissgro¨ße und Kru¨mmungsradius feststellen.
2.1.2 Versagenskriterium nach Griffith
Fu¨r reale Risse in spro¨den Materialien wie Keramiken ergeben sich sehr scharfe
Rissspitzen. Nach dem Modell von Inglis wu¨rde die Spannungskonzentration an
der Rissspitze daher nahezu unendlich groß werden und das Material mu¨sste bei
jeglicher a¨ußeren Belastung instantan versagen, was so in realen Materialien nicht
beobachtet wird. Um diesen Sachverhalt zu erkla¨ren, entwickelte Griffith ein ther-
modynamisches Kriterium fu¨r die Rissausbreitung [35] basierend auf dem Modell
von Inglis. Er stellte fest, dass durch den Rissfortschritt im Festko¨rper gespeicher-
te elastische Energie um den Betrag Eelast abgebaut wird. Da beim Risswachstum
zwei neue Oberfla¨chen entstehen, muss im Gegenzug Oberfla¨chenenergie EF auf-
gebracht werden. Fu¨r die potentielle Energie des Systems Epot. folgt daraus [36,
37]:
Epot = Epot,0 − Eelast + EF (2.2)
Wobei Epot,0 die potentielle Energie des Systems vor Einsetzen des Risswachstums
bezeichnet. EF la¨sst sich u¨ber die freie Oberfla¨chenenergie γF und die Fla¨cheA der
Rissflanken berechnen. Fu¨r spro¨de Materialien mit genu¨gend scharfen Rissspitzen
kann folgende Na¨herung vorgenommen werden:
EF = γFA = γF2(2lb) (2.3)
Fu¨r rein elastisches Materialverhalten la¨sst sich Epot,0 durch die Integration u¨ber
das Volumen der Platte berechnen zu [36]:
Epot,0 =
σ2
2E
V (2.4)
Dabei ist E der E-Modul des Materials und V das Volumen der Platte. Grif-
fith na¨herte den Term der freiwerdenden Energie Eelast u¨ber das durch den Riss
entlastete Volumen [37]. Er nahm dazu als entlastetes Volumen einen den Riss
einschließenden Zylinder an. Es folgt die Beziehung:
Eelast =
σ2
2E
πbl2 (2.5)
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Damit ergibt sich fu¨r Gleichung 2.2:
Epot =
σ2
2E
V − σ
2
2E
πbl2 + 4γF lb (2.6)
Der sich ergebende Verlauf von Epot und den zugeho¨rigen Energiekomponenten
in Abha¨ngigkeit von der Rissla¨nge l [37, 38] ist in Abbildung 2.2 dargestellt.
Abbildung 2.2: Verlauf der jeweiligen Energiekomponenten bei Risswachstum in
Abha¨ngigkeit der Rissla¨nge, im Rahmen des Modells nach Inglis
(nach [37, 38])
Formal beschreibt das Griffith-Kriterium die Initiierung von Rissprozessen [32] an
Mikrorissen, nicht deren Ausbreitung. Risswachstum findet dabei an Rissen mit
Gro¨ßen oberhalb der kritischer Rissgro¨ße lc statt. Eine weitere Interpretation [36,
37] der Berechnungen von Griffith ist, dass bis zum Erreichen des Maximums von
Epot Energie aufgebracht werden muss um den Riss voranzutreiben. Man spricht
von stabilem Risswachstum. Erst bei U¨berschreiten der kritischen Rissgro¨ße lc
fu¨hrt eine weitere Zunahme der Rissgro¨ße zur Abnahme von Epot, ohne dass
zusa¨tzliche Energie eingebracht werden muss. Man spricht dann von instabilem
Risswachstum, das zu spontanem Versagen fu¨hrt. Am Maximum stellt sich ein
Gleichgewicht aus der pro Fla¨che frei werdenden elastischen Energie und der
aufgebrachten Oberfla¨chenenergie ein. Es gilt:
dEelast
dA
|lc =
dEF
dA
= 2γF (2.7)
Die fla¨chenspezifische Energiefreisetzung bei Erreichen der kritischen Rissgro¨ße
dEelast
dA
|lc ist folglich a¨quivalent zur Energie, die von außen aufgebracht werden
muss um den Riss um eine bestimmte Fla¨che zu vergro¨ßern. Sie wird in der
Literatur als kritische Energiefreisetzungsrate Gc oder Risswiderstand bzw. Riss-
widerstandskraft [32] bezeichnet und stellt in erster Na¨herung eine Materialkon-
6
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stante dar.
2.1.3 Erweiterungen durch Irwin
In den Betrachtungen von Griffith wird von rein linear-elastischen Materialei-
genschaften ausgegangen. In realen Materialien kommt es jedoch zusa¨tzlich zu
Kleinbereichsfließen an der Rissspitze. Daru¨ber hinaus mu¨ssen noch weitere dis-
sipative Energiebeitra¨ge, vor allem in Form von Wa¨rmeentwicklung und Reibung
aufgebracht werden. Gleichung 2.7 wurde daher von Irwin erweitert zu [39]:
Gc = 2γF +Gp (2.8)
Dabei beschreibt der Term Gp eine Zusammenfassung der zusa¨tzlichen dissipati-
ven Energiebeitra¨ge u¨ber die Oberfla¨chenenergie hinaus.
Neben dem thermodynamischen Kriterium nach Griffith, ist auch das Spannungs-
feld σik an der Rissspitze entscheidend fu¨r die Rissausbreitung. Irwin erweiterte
die Arbeiten von Griffith daher weiterhin um die Beschreibung dieses Spannungs-
feldes [39] in Polarkoordinaten (vgl. Abbildung 2.3). Er zeigte im Allgemeinen:
σik =
K√
2πr
Yik(θ) (2.9)
Dabei ist r der Abstand zur Rissspitze und Yik(θ) eine geometrieabha¨ngige Win-
kelfunktion, die unter anderem von der Risso¨ffnung abha¨ngig ist. K ist ein Skalie-
rungsfaktor fu¨r das Spannungsfeld und wird als Spannungsintensita¨tsfaktor be-
zeichnet. Die Risso¨ffnung kann u¨ber drei verschiedene Modi beschrieben werden
Abbildung 2.3: Skizze des Koordinatensystems fu¨r die Beschreibung des Span-
nungsfeldes an der Rissspitze (nach [40])
[32, 36], die in Abbildung 2.4 skizziert sind. Modus I (engl. Mode I; Abbildung
2.4a) beschreibt die Risso¨ffnung unter Belastungen die senkrecht zu den Riss-
flanken orientiert sind. Modus II (engl. Mode II, auch
”
sliding Mode“ genannt;
Abbildung 2.4b) beschreibt Scherversagen parallel und Modus III (engl. Mode
7
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(a) Mode I Rissausbreitung (b) Mode II Rissausbrei-
tung
(c) Mode III Rissausbrei-
tung
Abbildung 2.4: Darstellung der Risso¨ffnungsmodi (nach [36])
III, auch
”
tearing Mode“ gennant; Abbildung 2.4c) quer zur Rissausbreitungs-
richtung. Bei realen Rissprozessen treten oft sog. mixed mode Risse auf, also
Mischzusta¨nde aus den drei Grundmodi. In vielen relevanten Anwendungsfa¨llen
ko¨nnen diese u¨ber eine Na¨herung als Mode I Risso¨ffnung beschrieben werden.
Auch in Irwins Beschreibung ergibt sich eine Spannungs-Singularita¨t an der Riss-
spitze, bei r = 0. Spontanes Risswachstum findet statt, wenn K den kritischen
Wert Kc erreicht. Kc wird als Bruchza¨higkeit bezeichnet und ist fu¨r Mode I Riss-
wachstum mit Gc u¨ber folgende Relation verknu¨pft [41, 42]:
GIc =
K2Ic
E ′
(2.10)
E ′ ist dabei eine geometrieabha¨ngige Gro¨ße [42]. In Proben mit geringer Dicke
in z-Richtung, im Vergleich zur Zone des Kleinbereichfließens, kann das Span-
nungsfeld an der Rissspitze na¨herungsweise u¨ber einen ebenen Spannungszustand
(σz = 0) beschrieben werden. In diesem Fall enspricht E
′ dem Elastizita¨tsmodul
E des Materials und es gilt E ′ = E. Bei Probengeometrien mit großer Dicke
in z-Richtung la¨sst sich das Spannungsfeld an der Rissspitze u¨ber einen ebe-
nen Dehnungs- bzw. Verzerrungszustand (ǫz = 0) anna¨hern. In diesem Fall gilt
E ′ = E
(1−ν2)
, wobei ν die Poissonzahl des Materials ist.
Gc wird aufgrund dieser Beziehung zu Kc in der Literatur oft a¨quivalent zu Kc
als Bruchza¨higkeit bezeichnet.
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2.2 Herstellung und Eigenschaften von
Carbonfasern
Griffith [35] stellte in seinen Arbeiten bereits fest, dass eine Verkleinerung der Di-
mensionen eines Pru¨fko¨rpers senkrecht zur Zugrichtung unterhalb der kritischen
Rissgro¨ße die mechanischen Eigenschaften signifikant verbessert. Er konnte da-
bei zeigen, dass die sukzessive Querschnittsreduktion eines Glasstabes bis hin zur
Glasfaser zu erheblichen Verbesserungen der Festigkeit fu¨hrt. Weiterhin schlug
er vor, dass eine Faser fu¨r bestmo¨gliche Eigenschaften eine mo¨glichst hohe mole-
kulare bzw. kristalline Orientierung entlang der Faserachse aufweisen sollte. Ein
Fasertyp, der diese Eigenschaft mit einer niedrigen Dichte verbindet, ist die Car-
bonfaser.
Im Folgenden wird auf die Grundlagen zur Herstellung und Eigenschaften von
Carbonfasern eingegangen. Dabei wird insbesondere die Oberfla¨chenaktivierung
mittels anodischer Oxidation hervorgehoben, da dieser eine entscheidende Rolle
in dieser Arbeit zukommt. Einen U¨berblick u¨ber Herstellung und Eigenschaften
von Carbonfasern ist in [43] zu finden.
2.2.1 Herstellung von Carbonfasern
Die Herstellung von Carbonfasern basiert im Allgemeinen auf der Carbonisierung
einer Faser aus Pra¨kursor-Material. Dabei kann z.B. Pech verwendet werden oder
Cellulose. In dieser Arbeit werden Carbonfasern auf PAN1-Basis verwendet, was
den industriell relevantesten Pra¨kursor fu¨r Carbonfasern darstellt [43]. Es lassen
sich dabei Fasern mit hoher Festigkeit, sog. HT2-Fasern und Fasern mit hohem
Elastizita¨tsmodul, sog. HM3-Fasern, herstellen. In dieser Arbeit kommen HT-
Fasern zum Einsatz, weshalb sich nachfolgend auf diese beschra¨nkt wird.
Der Prozess der Herstellung von HT-Carbonfasern u¨ber PAN-Pra¨kursorfasern
ist in Abbildung 2.5 skizziert. Im Folgenden wird auf die einzelnen Schritte der
Herstellung detaillierter eingegangen.
Abbildung 2.5: Schematische Darstellung des PAN-Prozesses zur Herstellung
von HT-Fasern
1Polyacrylnitril, u¨blicher Pra¨kursor fu¨r technische Carbonfasern
2Hochfeste Carbonfasern, engl. H igh Tenacity
3Carbonfasern mit hohem Elastizita¨tsmodul, engl. H igh M odulus
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PAN-Pra¨kursor
Bei PAN [44] handelt es sich um das thermoplastische Polymer des Acrylnitril
[45] (siehe Abbildung 2.6). Bei der Herstellung von technischen PAN-Fasern wer-
(a) Acrylnitril Mono-
mer
(b) Wiederholungsein-
heit des Polyacryl-
nitril
Abbildung 2.6: Acrylnitril Monomer und daraus hergestelltes PAN-Polymer
(nach [45])
den zusa¨tzlich Comonomere beigegeben, die die spa¨teren Eigenschaften bei der
Herstellung von Carbonfasern optimieren. Die Zusammensetzung und der Her-
stellungsprozess von PAN-Fasern variiert dabei von Hersteller zu Hersteller und
unterliegt zumeist dem Betriebsgeheimnis. PAN-Fasern ko¨nnen u¨ber verschiede-
ne Spinnprozesse hergestellt werden, da die Schmelztemperatur von PAN jedoch
u¨ber dessen Zersetzungstemperatur liegt, werden u¨blicherweise Nassspinnprozesse
verwendet. Dabei entstehen Faserbu¨ndel mit mehreren Tausend Einzelfilamenten
(typischerweise 3.000, 6.000, 12.000 oder 50.000), sog. Rovings. Nach dem Spin-
nen werden die Fasern gewaschen um das Lo¨sungsmittel zu entfernen. Wa¨hrend
und nach dem Waschprozess werden die Fasern verstreckt. Die Verstreckung der
Fasern ist ein wichtiger Prozessschritt, da sich die Polymerketten in Faserrichtung
ausrichten und die Defektdichte in den Fasern reduziert wird. Es bildet sich eine
teilkristalline Struktur aus, wobei die Kristallite Fibrillen ausbilden [46, 47] die
vornehmlich in Faserrichtung orientiert sind. Zum Schutz der Faseroberfla¨che vor
Oxidation und Scha¨digung wa¨hrend der Weiterverarbeitung wird abschließend
eine Schlichte, oft auf Silikonbasis, aufgetragen.
Stabilisierung und Carbonisierung
Im ersten Umwandlungsschritt hin zur Carbonfaser wird das thermoplastische
PAN zuna¨chst unter Zug stabilisiert, also in eine duromere Form u¨berfu¨hrt. Die
PAN-Fasern werden dazu in Sauerstoffatmospha¨re mit 200 ◦C bis 300 ◦C behan-
delt [43]. Der Sauerstoff reagiert dabei mit den Polymerketten, was zu einer Quer-
vernetzung und Zyklisierung der Ketten fu¨hrt [48, 49]. Die oxidierte Form des
PAN (sog. PANOX [50]) ist nicht schmelzbar und kann im zweiten Produktions-
schritt in inerter Atmospha¨re carbonisiert werden. Dafu¨r werden die Fasern auf
1000 ◦C bis 1500 ◦C erhitzt, was oft in mehrstufigen Prozessen erfolgt. In die-
sem Prozess zersetzt sich das Polymer zu Kohlenstoff, wobei Fremdatome wie
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Stickstoff und Sauerstoff in Form von niedermolekularen Gasatomen abgeschie-
den werden [43]. PAN besitzt dabei eine Kohlenstoffausbeute von ca. 50% und
der Kohlenstoff entspricht einer gesto¨rten Grafitstruktur, die als turbostratischer
Kohlenstoff bezeichnet wird. Durch die Verstreckung wa¨hrend des gesamten Pro-
zesses bildet sich eine hohe Orientierung der Grafitebenen entlang der Faserrich-
tung aus [51].
Oberfla¨chenbehandlung
Eine so hergestellte Carbonfaser besitzt eine Oberfla¨che mit stark unpolarem
Charakter. Die Folge daraus ist, dass sie sich nur sehr schlecht mit polaren Po-
lymeren wie etwa Epoxid- oder Phenolharzen benetzen la¨sst und die Oberfla¨che
keine chemische Bindung mit den Polymeren eingehen kann. Bei der Herstellung
von carbonfaserversta¨rkten Kunststoffen hat dies negative Folgen auf die An-
bindung der Faser an die Matrix im Verbundwerkstoff. Fu¨r die Anwendung in
CFK-Werkstoffen hat sich daher die Aktivierung der Oberfla¨che der Fasern nach
der Carbonisierung durch eine Oberfla¨chenbehandlung als unabdingbar erwiesen
[52]. Effekte, die die Anbindung der Faser an die Matrix verbessern, umfassen
unter anderem die Entfernung einer schwach angebundenen Oberfla¨chenschicht
[53] (weak layer, vgl. Kapitel 5.1.2) und die Erho¨hung der Oberfla¨chenrauheit.
Der Haupteffekt der Oberfla¨chenbehandlung liegt aber in der Aufbringung von
sauerstoffhaltigen funktionellen Gruppen [52, 54]. Diese erho¨hen die freie Ober-
fla¨chenenergie und die Polarita¨t der Faseroberfla¨che [55] und erlauben so eine
physikalische Wechselwirkung mit der Schlichte und dem Matrixharz. Saure sau-
erstoffhaltige Gruppen ko¨nnen daru¨ber hinaus auch kovalente Bindungen zum
Matrixharz ausbilden und verbessern die Anbindung der Fasern an die Matrix
erheblich [52, 53, 55, 56].
Fu¨r die Oberfla¨chenbehandlung stehen prinzipiell verschiedene Techniken zur
Verfu¨gung, im u¨berwiegenden Fall kommen jedoch oxidative Prozesse zum Ein-
satz. Im industriellen Kontext hat sich hier die elektrolytische Oxidation als Ober-
fla¨chenbehandlung etabliert, da sie sich gut in einen kontinuierlichen Herstellungs-
prozess integrieren la¨sst und die Bedingungen der Oxidation gut kontrollierbar
sind. Im folgenden Kapitel wird detaillierter auf die anodische Oxidation als Ober-
fla¨chenbehandlung fu¨r Carbonfasern eingegangen, da es sich bei diesem Prozess
um die fu¨r diese Arbeit relevante Methode handelt.
Beschlichtung
Nach der Oberfla¨chenbehandlung wird u¨ber eine Flu¨ssigphasenabscheidung aus
einer meist wasserbasierten Polymerlo¨sung eine Schutzschicht auf die Faser auf-
getragen, die als Schlichte oder Beschlichtung bezeichnet wird. Die Beschlichtung
hat die Aufgabe die Oberfla¨che der Faser wa¨hrend der Weiterverarbeitung vor
Scha¨digung zu schu¨tzen. Außerdem wird durch die Schlichte die Verarbeitbar-
keit der Faserbu¨ndel enorm verbessert [43]. Schließlich dient die Beschlichtung
im Komposit auch als Haftvermittler, der die Benetzung mit Matrixmaterial bei
der Herstellung und die Anbindung von Faser und Matrix im Komposit ver-
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bessern soll [57]. Die Zusammensetzung der Schlichte variiert je nach Hersteller
und Anwendungsgebiet. Aufgrund der hohen Verbreitung von Epoxidharzen als
Matrixmaterialien sind jedoch epoxidbasierte Schlichten weit verbreitet. Diese
beinhalten im Allgemeinen keinen Ha¨rter [57], liegen also im Glaszustand vor.
Zudem ko¨nnen Schlichten Zusatzstoffe wie Weichmacher, Fungizide oder Trock-
ner enthalten.
2.2.2 Oberfla¨chenaktivierung mittels anodischer Oxidation
Abbildung 2.7 zeigt den schematischen Aufbau einer Anlage zur elektrolytischen
Oxidation von Carbonfasern [43, 58]. Die Carbonfasern werden dabei nach der
Abbildung 2.7: Schematische Darstellung eines Aufbaus zur anodischen Oxida-
tion von Carbonfasern (nach [43] und [58])
Carbonisierung u¨ber Grafitwalzen in ein Elektrolytbad geleitet. Die Grafitwalzen
fungieren als elektrischer Kontakt und die leitenden Carbonfasern werden mit
der Anode einer Spannungsquelle kontaktiert. Graphitplatten im Elektrolytbad
werden mit der Kathode der Spannungsquelle kontaktiert und parallel zu den
Fasern ausgerichtet. Die Spannung muss dabei groß genug sein um an der Faser
Sauerstoff zu produzieren. Die dabei ablaufende elektrochemische Reaktion kann
u¨ber die Stromdichte geregelt werden, die entsprechend den Oxidationsbedingun-
gen angepasst werden muss.
Prinzipiell ist der Einsatz verschiedener Elektrolyte mo¨glich, die Auswahl eines
passenden Elektrolyts erfolgt u¨ber die Leitfa¨higkeit, die Handhabung und den
Preis. Des Weiteren sollte das Elektrolyt u¨ber einen kontinuierlichen Waschpro-
zess gut von der Faseroberfla¨che entfernbar sein [43]. Ha¨ufig verwendete Elektro-
lyte, die diese Voraussetzungen erfu¨llen, sind Ammoniumsalze wie z.B NH4HCO3
oder (NH4)2SO4 [43].
Bei der zugrundeliegenden elektrochemischen Reaktion wa¨hrend der anodischen
Oxidation handelt es sich um die Elektrolyse des Wassers, die sich wie folgt zu-
sammenfassen la¨sst [59–61]:
Anode: 4OH− −→ 2H2O+O2 + 4e− (2.11)
Kathode: 4e− + 4H+ −→ 2H2 (2.12)
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Die konkret ablaufenden Reaktionen ha¨ngen jedoch vom Milieu des Mediums
und damit vom verwendeten Elektrolyt ab. Bei Verwendung des ha¨ufig genutzten
NH4HCO3 [62, 63] liegt z.B. ein basisches Milieu vor und die elekrochemischen
Reaktionen an der Faseroberfla¨che lassen sich wie folgt beschreiben [43, 59]:
Anode: 4OH− −→ 2H2O+O2 + 4e− (2.13)
Kathode: 4e− + 4H2O −→ 2H2 + 4OH− (2.14)
Unabha¨ngig vom Milieu wird der Sauerstoff an der Faseroberfla¨che als hochre-
aktives Radikal gebildet [59], das die Faseroberfla¨che oxidiert. Durch zunehmen-
de Oxidation wird die Oxidationsstufe des Kohlenstoffs fortschreitend erho¨ht.
Zuna¨chst bilden sich Hydroxylgruppen, die progressiv u¨ber Carbonyl- zu Car-
boxylgruppen weiter oxidiert werden [63] (vgl. Abbildung 2.8). Fu¨r die Anbindung
von Faser und Matrix sind vor allem die reaktiveren sauren Gruppen entschei-
dend [53]. Im letzten Schritt der Oxidation wird Sauerstoff in Form von CO2 ab-
geschieden, was die Sauerstoffkonzentration an der Oberfla¨che reduziert und zum
Materialabtrag an der Oberfla¨che fu¨hrt. Durch den Materialabtrag ko¨nnen unter
Abbildung 2.8: Schematische Darstellung der progressiven Oxidation einer Car-
bonfaseroberfla¨che (nach [63])
anderem die schwach angebundene Oberfla¨chenschicht der Faser entfernt und die
Rauheit der Faser erho¨ht werden. Zu großer Materialabtrag kann zu einer hohen
Defektdichte auf der Oberfla¨che der Fasern und damit zu negativen Auswirkun-
gen auf die mechanischen Eigenschaften fu¨hren. Die Oxdiationsparameter mu¨ssen
daher so eingestellt werden, dass vornehmlich saure Gruppen auf der Faserober-
fla¨che gebildet werden und der Abtrag der Faseroberfla¨che geregelt vonstatten
geht. Als Regelungsgro¨ßen fu¨r die Oxidation ko¨nnen die angelegte Spannung,
die Stromsta¨rke und die Behandlungsdauer dienen. Spannung und Stromsta¨rke
bestimmen dabei die Umwandlung des Wassers bzw. der OH−-Ionen und legen
damit die Menge des fu¨r die Oxidation zur Verfu¨gung stehenden Sauerstoffs fest.
In vielen Industrieanlagen wird die angelegte Spannung konstant gehalten und
die Stromdichte als Regelungsparameter verwendet [43].
Abschließend wird das Elektrolyt in einem Waschbad mit destilliertem Wasser
von der Faser entfernt und die Fasern werden getrocknet.
Im Anschluss an die anodische Oxidation wird die Faser beschlichtet. Durch die
Funktionalisierung der Faseroberfla¨che ko¨nnen chemische Reaktionen mit der
Schlichte eingegangen werden. Neben Wasserstoffbru¨cken- und Van-der-Waals-
Bindungen bilden sich somit auch kovalente Bindungen zu den Polymerketten der
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Schlichte aus. Nach Tang [52] gehen die funktionellen Gruppen auf der Faserober-
fla¨che mit den Epoxidgruppen der Schlichte Ether- und Esterbindungen ein. Die
mo¨glichen Reaktionen und die resultierenden Bindungen sind in Abbildung 2.9
skizziert. Phenole weisen eine wesentlich geringere Reaktivita¨t als Epoxide auf,
(a) Reaktion zwischen einer an der Car-
bonfaseroberfla¨che gebundenen Hy-
droxylgruppe und einer Epoxidgruppe
eines Schlichtepolymers
(b) Reaktion zwischen einer an der Car-
bonfaseroberfla¨che gebundenen Car-
boxylgruppe und einer Epoxidgruppe
eines Schlichtepolymers
Abbildung 2.9: Mo¨gliche chemische Bindungen zwischen funktionellen Gruppen
der Carbonfaseroberfla¨che und Epoxid-Schlichte (nach [52])
dennoch sind wa¨hrend der Kompositherstellung auch chemische Reaktionen der
funktionellen Gruppen der Faseroberfla¨che mit den Bestandteilen des Phenolhar-
zes denkbar. Wang und Sherwood [64] schlagen etwa bei sa¨urekatalysierter Po-
lymerisierung des Phenolharzes eine Acetalbindung zwischen der Faseroberfla¨che
und dem Phenolharz vor (siehe Abbildung 2.10), die sich u¨ber eine Reaktion mit
dem Aldehyd ausbilden kann das im Phenolharz als Ha¨rter fungiert. Daneben
sind nach Wang und Sherwood auch Etherbindungen zwischen Phenolen und
Hydroxylgruppen auf der Faseroberfla¨che mo¨glich [65]. Schließlich ko¨nnen Phe-
nole auch Etherbindungen mit Epoxidgruppen ausbilden, falls also eine bi- oder
multifunktionelle Epoxidschlichte vorliegt, wa¨re durchaus eine Bindung zwischen
Phenolharz und Faser u¨ber chemisch gebundene Epoxide denkbar.
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Abbildung 2.10: Mo¨gliche Acetalbindung zwischen Carbonfaseroberfla¨che und
Phenolharz (nach [64])
2.2.3 Eigenschaften von HT-Carbonfasern
In Folge der Carbonisierung des PANs bildet sich eine sog. turbostratische Struk-
tur des Kohlenstoff aus. Dabei handelt es sich um eine stark gesto¨rte Form der
grafitischen Modifikation des Kohlenstoffs. Abbildung 2.11 zeigt eine Skizze des
Aufbaus von turbostratischem Kohlenstoff sowie als Vergleich die Struktur von
Grafit [43, 66]. Im grafitischen Allotrop des Kohlenstoffs liegen die C-Atome
(a) Schichtstruktur von Grafit (b) Gesto¨rte Schichtstruktur des turbo-
stratischen Kohlenstoffs
Abbildung 2.11: Vergleich zwischen Grafit und turbostratischem Kohlenstoff
(nach [66])
vollsta¨ndig in sp2 hybridisierter Form vor. Es bilden sich Basalebenen aus Gra-
phen aus, die parallel zueinander verlaufen und ein hexagonales Kristalgitter bil-
den. Wa¨hrend innerhalb der Basalebenen kovalente Bindungen vorliegen, sind die
jeweiligen Ebenen lediglich u¨ber Van-der-Waals Kra¨fte gebunden, was zu stark
anisotropen Eigenschaften des Grafits fu¨hrt.
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Auch in turbostratischem Kohlenstoff liegt ein Schichtsystem aus Kohlenstoff-
Basalebenen vor. Innerhalb der Ebenen dominiert die sp2 Hybridisierung, aller-
dings sind die Schichten stark gesto¨rt, so dass auch vermehrt sp3 hybridisieter
Kohlenstoff auftritt und eine hohe Defektdichte (Leerstellen, Versetzungen in der
Ebene) vorliegt. Dies fu¨hrt zu einem ho¨heren Basalebenenabstand in turbostra-
tischem Kohlenstoff im Vergleich zu Grafit. Wa¨hrend in Grafit ein Abstand von
0,3354 nm vorliegt, betra¨gt dieser in typischen HT-Fasern etwa 0,355 nm [43, 67].
Durch die stark anisotrope Struktur des turbostratischen Kohlenstoffs ergeben
sich analog dem Grafit auch stark anisotrope mechanische Eigenschaften, wobei
in Ebenenrichtung wesentlich bessere Eigenschaften vorliegen als senkrecht dazu.
In einer Carbonfaser bildet der turbostratische Kohlenstoff Ba¨nder aus, deren
Gro¨ße und Ausrichtung von der Carbonisierungstemperatur abha¨ngt. Abbildung
2.12 zeigt eine schematische Skizze der Anordnung dieser Ba¨nder in einer HT-
Faser nach Bennett [68]. Bennett beschreibt dabei fu¨r Carbonisierungstempe-
raturen zwischen 1000 ◦C und 1500 ◦C eine homogene Struktur der Faser, mit
einer a¨ußeren Schicht aus ho¨her geordnetem Kohlenstoff. Diese a¨ußere Schicht
weist nach Bennett leicht ho¨here Kristallinita¨t auf und besitzt Dicken, die sich
im Bereich einiger Basalebenenabsta¨nde bewegen. Fu¨r HT-Fasern ergeben sich
Abbildung 2.12: Schematisches Modell der Struktur und Ausrichtung von Koh-
lenstoffba¨ndern in einer HT-Carbonfaser (nach [68])
Kristallite mit Stapelgro¨ßen von 0,8 nm bis 1,5 nm, bei La¨ngen und Breiten im
Bereich einiger nm. Er berichtet daru¨ber hinaus davon, dass ein Anteil von ca.
60% der Kristallite unter einem Winkel von maximal 15◦ zur Faserrichtung ori-
entiert sind.
Durch diese hohe Orientierung der Kohlenstoffstruktur in Faserrichtung ergeben
sich die guten mechanischen Eigenschaften der Faser. Fu¨r die Anwendung in ke-
ramischen Kompositen ist dabei die hohe Bruchdehnung der Fasern von bis zu
2,5% [69, 70] von besonderer Bedeutung. Monolithische technische Keramiken be-
sitzen dagegen lediglich Bruchdehnungen unterhalb von 0,1% [71]. Carbonfasern
ko¨nnen daher als mechanische Versta¨rkung von technischen Keramiken verwen-
det werden, um das Versagensverhalten zu verbessern. Die Grundprinzipien dieser
Versta¨rkung werden im Folgenden na¨her beschrieben.
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2.3 Faserversta¨rkte keramische Komposite
In monolithischen keramischen Werkstoffen liegen kovalente und ionische Bin-
dungen vor. Dies fu¨hrt zu sehr guten elastischen Eigenschaften und einer sehr
hohen Ha¨rte. Das hat wiederum eine hohe Verschleißfestigkeit dieser Material-
klasse zur Folge. Auch weisen Keramiken wie Al2O3 oder SiC gute Hochtempera-
turstabilita¨t und hohe Korrosionsbesta¨ndigkeit auf, was sie zu idealen Materia-
lien fu¨r Hochtemperaturanwendungen macht. Zudem besitzen sie vergleichsweise
geringe Dichten, im Bereich von 2 - 6 g/cm3 [71] was zusa¨tzlich Anwendungen
im Leichtbau interessant macht. Die starken Bindungstypen in den Keramiken
fu¨hren jedoch zu einer geringen Versetzungsbeweglichkeit und damit zu einer
geringen plastischen Verformbarkeit. Die wa¨hrend des Risswachstums aufgrund
von plastischer Verformung dissipierte Energie ist daher in diesen Materialien
vernachla¨ssigbar klein, was zu vergleichsweise geringen Bruchza¨higkeiten im Be-
reich zwischen 1 - 10MPa
√
m [71, 72] fu¨hrt. Diese geringen Bruchza¨higkeiten
schra¨nken eine Verwendung von keramischen Materialien in strukturell tragen-
den Bauteilen stark ein. Um diese Materialklasse dennoch in Anwendungen mit
entsprechender mechanischer Belastung zu verwenden, bietet sich die Versta¨rkung
mit keramischen Fasern oder Carbonfasern an. Im Folgenden werden die grund-
legenden Mechanismen und Prinzipien erla¨utert, die zu einer Erho¨hung der Scha-
denstoleranz in keramischen Kompositen im Vergleich zu monolithischen Kera-
miken fu¨hren. Dabei wird hauptsa¨chlich auf [73] Bezug genommen.
2.3.1 Schadenstolerantes Versagen von keramischen
Kompositen
Prinzipiell kann schadenstolerantes Bruchverhalten durch eine schwache Matrix
bei starker Anbindung zur Faser [74] (engl. weak matrix composites, WMC) oder
durch eine starke Matrix bei schwacher Anbindung zur Faser (engl. weak interface
composites, WIC) bewerkstelligt werden. In dieser Arbeit wird C/C-SiC unter-
sucht, das ein WIC-Material darstellt. Es wird sich daher im Folgenden auf die
Beschreibung dieses Komposit-Typs beschra¨nkt.
Entscheidend fu¨r diesen Materialtyp ist die Optimierung der Grenzfla¨che. Diese
muss stark genug angebunden sein, um die strukturelle Integrita¨t und genu¨genden
Lastu¨bertrag von der Matrix auf die Fasern zu gewa¨hrleisten. Gleichzeitig muss
sie schwach genug angebunden sein, um Rissablenkung an der Grenzfla¨che und
darauf folgende energiedissipative Mechanismen zu gewa¨hrleisten.
He und Hutchinson berechneten daher ein Kriterium fu¨r die Grenze der An-
bindungssta¨rke der Faser an die Matrix, unter der schadenstolerantes Versa-
gensverhalten gewa¨hrleistet ist [75, 76]. Entscheidend ist dabei das Verha¨ltnis
der Bruchza¨higkeit der Grenzfla¨che Gc,Interface und der Faser Gc,Faser. Dieses
Verha¨ltnis muss passend zu der relativen Differenz der E-Moduln von Faser EF
und Matrix EM eingestellt werden, damit an der Grenzfla¨che Rissverzweigung
stattfinden kann. Die Grenze, die den Bereich der Rissverzweigung an der Grenz-
fla¨che von dem der Risspenetration durch die Faser trennt, kann im sog. He-
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Abbildung 2.13: He-Hutchinson-Plot: Auftragung des Verha¨ltnisses von Grenz-
fla¨chenbruchza¨higkeit zu Faserbruchza¨higkeit in Abha¨ngigkeit
der realtiven Differenz der Elastizita¨tsmoduln. Unterhalb der
Grenzlinie (Blau) findet an der Grenzfla¨che Rissverzweigung
statt (blau schraffierte Fla¨che), daru¨ber kommt es zur Penetra-
tion des Risses durch die Faser (nach [77])
Hutchinson-Plot dargestellt werden, der in Abbildung 2.13 skizziert ist. Ist die
Grenzfla¨chenbruchza¨higkeit so eingestellt, dass ihr Verha¨ltnis zur Bruchza¨higkeit
der Faser unterhalb der Linie in Abbildung 2.13 liegt (blau schraffierte Fla¨che),
so findet Rissverzweigung an der Grenzfla¨che zwischen Faser und Matrix statt
und es kommt zum schadenstoleranten Versagensverhalten [77].
Bei WIC-Verbundkeramiken liegen die E-Moduln von Faser und Matrix in der
gleichen Gro¨ßenordnung. Das relative Verha¨ltnis der E-Moduln liegt folglich im
Bereich um den Nullpunkt. Liegt beispielsweise eine Materialkombination mit
identischen E-Moduln vor, so ergibt sich aus dem He-Hutchinson-Plot als Be-
dingung fu¨r Rissablenkung an der Grenzfla¨che zwischen Faser und Matrix na¨he-
rungsweise [76, 77]:
Gc,Interface
Gc,Faser
≤ 1
4
(2.15)
Fu¨r diesen Fall darf die Grenzfla¨che also maximal ein Viertel der Bruchza¨higkeit
der Faser besitzen, damit schadenstolerantes Versagensverhalten gewa¨hrleistet ist.
Fu¨r eine Abweichung der jeweiligen E-Moduln muss die Grenzfla¨chenbruchza¨higkeit
entsprechend angepasst werden.
Ist das He-Hutschinson Kriterium erfu¨llt, so ergibt sich eine Erho¨hung der makro-
skopischen Bruchza¨higkeit des Komposits im Vergleich zur monolithischen Kera-
mik. In Abbildung 2.14 sind die dabei wirkenden energiedissipativen mikromecha-
nischen Mechanismen fu¨r das Versagen des Komposits unter Zugbelastung nach
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(a) Ein Mode I Riss propagiert durch die
Matrix
(b) Die Rissspitze erreicht die Faser-
Matrix-Grenzfla¨che. Es kommt zur
Rissverzweigung (abgelo¨ste Bereiche
blau markiert)
(c) Bereits abgelo¨ste Fasern u¨berbru¨cken
den Mode I Riss
(d) Es kommt zu vereinzeltem Faserbruch
und in der Folge zu Faserauszug
Abbildung 2.14: Schematischer La¨ngsquerschnitt durch keramischen Komposit
wa¨hrend des schadenstoleranten Versagens unter Zugbelastung
(nach [78])
dem Modell von Dassios [78] im La¨ngsquerschnitt skizziert. Zuna¨chst kommt es an
einem Defekt in der Matrix zur Spannungskonzentration und bei U¨berschreiten
der kritischen Spannung zur Rissinitiierung. In der Folge breitet sich ein Mode I
Riss aus (Abbildung 2.14a). Wenn die Rissspitze die Grenzfla¨che zwischen Faser
und Matrix erreicht, kommt es zur Ablo¨sung dieser Grenzfla¨che (blau markierte
Bereiche in Abbildung 2.14b). Eine Rissverzweigung ist die Folge und zusa¨tzlich
zum Mode I Riss breitet sich ein Mode II Riss entlang der Grenzfla¨che aus.
Durch die Rissverzweigung steigt die beim Risswachstum dissipierte Energie an.
Gleichzeitig wird an der bereits abgelo¨sten Grenzfla¨che Energie durch Reibung
dissipiert. Aufgrund der deutlich ho¨heren Bruchdehnung der Faser bleibt diese
intakt und kann bei weiterem Risswachstum den Riss u¨berbru¨cken (Abbildung
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2.14c). Dadurch wird auch weiterhin ein Kraftu¨bertrag des Komposits u¨ber die
Fasern gewa¨hrleistet, selbst wenn die Matrix bereits versagt. Diese Mechanismen
finden bei folgendem Risswachstum auch bei weiteren Fasern auf dem Propa-
gationspfad des Risses statt. Bei weiterer Belastung kommt es schließlich zum
Versagen einzelner Fasern (Abbildung 2.14d). Das Versagen der Fasern wird da-
bei durch die Defektdichte der Faser bestimmt [78]. Bei genu¨gend großer La¨nge
der Ablo¨sungszone zwischen Faser und Matrix, findet der Faserbruch mit großer
Wahrscheinlichkeit außerhalb der O¨ffnung des Mode I Risses statt. Es kommt
daher zum Faserauszug (engl. fiber pull-out), wobei zusa¨tzliche Energie durch
Reibung dissipiert wird.
Makroskopisch fu¨hren diese mikromechanischen Mechanismen zur sog. Quasi-
Duktilita¨t. Abbildung 2.15 zeigt einen schematischen Vergleich der Spannungs-
Dehnungs-Diagramme bei quasi-duktilem Verhalten eines keramischen Komposits
und bei Spro¨dbruchverhalten einer monolithischen Keramik. Die monolithische
Abbildung 2.15: Schematischer Vergleich von makromechanischen Spannungs-
Dehnungs-Diagrammen einer monolithischen Keramik und ei-
nes keramischen Komposits
Keramik versagt vollsta¨ndig bei Auftreten der ersten Scha¨digung. Es ergibt sich
eine sehr geringe Bruchdehnung im Bereich von 0,03% und 0,05% [71]. Aufgrund
der bereits beschriebenen mikromechanischen Mechanismen kommt es beim ke-
ramischen Komposit nicht zu vollsta¨ndigem Versagen bei Auftreten der ersten
Scha¨digung. Stattdessen steigt die Kraft mit abnehmender Steigung weiter, da
die Fasern weiterhin zum Kraftu¨bertrag beitragen, auch wenn in der Matrix be-
reits Risse auftreten. In der Folge kommt es zum progressiven Versagen einzelner
Fasern, bis die Festigkeit des Komposits erreicht wird. Auch nachdem alle Fasern
gebrochen sind, kommt es nicht zum vollsta¨ndigen Lastabfall. Durch den Faser-
auszug und die damit verbundene Reibung wird weiterhin Energie dissipiert, was
zur graduellen Abnahme des Kraftu¨bertrags fu¨hrt.
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2.3.2 U¨berblick u¨ber die Herstellungsverfahren von
keramischen Kompositen
Bei der Herstellung von keramischen Kompositen wird eine fixierte Fasergeome-
trie mit Matrix infiltriert. Fu¨r die Herstellung von nicht-oxidischen Kompositen
haben sich verschiedene Methoden etabliert.
Das sog. CVI4-Verfahren [79] basiert auf dem in der Du¨nnschichtphysik bekann-
ten CVD5-Verfahren zur Abscheidung von Beschichtungen. Die Infiltration erfolgt
dabei aus der Gasphase, wobei das Material durch eine chemische Reaktion direkt
auf den Fasern synthetisiert wird. Es handelt sich dabei um einen sehr variablen
Prozess, der die Infiltration mit vielen verschiedenen Matrixsystemen sowie die
in-situ Beschichtung der Faser erlaubt. Komposite, die mittels CVI-Prozess her-
gestellt werden, besitzen im Allgemeinen geringe Porosita¨t und folglich sehr gute
mechanische Eigenschaften. Jedoch ergeben sich je nach Bauteil Prozesszeiten bis
zu einigen Wochen und damit verbunden hohe Prozesskosten.
Deutlich schnellere Prozesszeiten lassen sich u¨ber die Infiltration mit pra¨kerami-
schen Polymeren erreichen. Im Rahmen des sog. PIP6-Verfahrens [80, 81] werden
diese je nach Pra¨kursor und Prozess bei bis zu 1000 ◦C unter Inertatmospha¨re
pyrolysiert. Das Polymer zersetzt sich dabei und bildet eine keramische Matrix
aus [82, 83]. Die Matrixausbeute und -zusammensetzung ha¨ngt von der Wahl des
Polymerpra¨kursors ab. Je nach Pra¨kursor und Prozesstemperatur ko¨nnen auch
variable Kristallinita¨ten der Matrix erreicht werden. Der PIP-Prozess liefert im
Allgemeinen stark poro¨se Matrixsysteme, weshalb diese Komposite u¨ber mehrere
Reinfiltrationszyklen verdichtet werden mu¨ssen. Dabei kann geschlossene Poro-
sita¨t nicht reinfiltriert werden, so dass sich auch nach mehreren Verdichtungs-
zyklen ein gewisser Anteil Restporosita¨t in der Matrix befinden kann, der sich
negativ auf die mechanischen Eigenschaften auswirken kann.
Beim RMI-Prozess wird zuna¨chst u¨ber einen PIP-Prozess ein CFC7-Vorko¨rper
produziert, der anschließend mit geschmolzenem Metall infiltriert wird. Das flu¨s-
sige Metall reagiert wa¨hrend der Infiltration mit dem Matrixkohlenstoff zu dem
entsprechenden Carbid. Einen Spezialfall des RMI Prozesses stellt die Flu¨ssig-
phasensilizierung, der sog. LSI-Prozess dar. Dieser eignet sich u.a. zur kosten-
gu¨nstigen Herstellung von C/C-SiC-Kompositen [22, 23, 84] auf industriellem
Maßstab. Durch die reaktive Infiltration aus der Schmelze ko¨nnen ohne weitere
Reinfiltrationsschritte wesentlich dichtere Komposite erreicht werden (im Bereich
3% [85]).
Da dieser Prozess neben der geringen Porosita¨t der Komposite schnell und kos-
tengu¨nstig durchfu¨hrbar ist, hat er große industrielle Relevanz erlangt. Da der
LSI-Prozess im Fokus dieser Arbeit steht, wird er im folgenden Kapitel detaillier-
ter beschrieben.
4Chemische Gasphaseninfiltration, in Anlehnung an die chemische Gasphasen-Abscheidung
von Beschichtungen als Chemical V apor Infiltration bezeichnet
5Chemische Gasphasenabscheidung, Chemical V apor Deposition
6Herstellung von keramischen Kompositen u¨ber die Infiltration mit pra¨keramischen Polymer-
pra¨kursoren, engl. Polymer Infiltration and Pyrolysis
7Carbonfaserversta¨rktes Carbon
21
2 Grundlagen
2.4 Die Flu¨ssigphasensilizierung zur Herstellung von
C/C-SiC Kompositen
2.4.1 Allgemeiner Ablauf
Das LSI-Verfahren [85] gliedert sich in drei Prozessschritte. Abbildung 2.16 zeigt
den schematischen Ablauf dieser Schritte. Zuna¨chst wird analog dem PIP-Verfahren
(a) Eine CFK-
Probe wird als
Gru¨nko¨rper her-
gestellt
(b) Die Matrix des
Gru¨nko¨rpers
wird unter Iner-
tatmospha¨re bei
Temperaturen
im Bereich von
1000 ◦C carboni-
siert
(c) Das poro¨se CFC-
Material wird
bei u¨ber 1420 ◦C
mit flu¨ssigem Si-
lizium infiltriert
(d) Nach vollzogener
Infiltration liegt
ein dichter C/C-
SiC Komposit
vor
Abbildung 2.16: Schematischer Ablauf der Herstellung eines C/C-SiC Kompo-
sits mittels Flu¨ssigphasensilizierung
eine Faservorform mit einem Polymer infiltriert und ein CFK-Gru¨nko¨rper herge-
stellt (Abbildung 2.16a). Dabei ko¨nnen alle ga¨ngigen Herstellungsverfahren fu¨r
die CFK-Produktion, wie z. B. Spritzpressen, Wickelverfahren oder Autoklav-
prozesse, zum Einsatz kommen. Fu¨r den LSI-Prozess muss als Matrixharz ein
Pra¨kursor mit hoher Kohlenstoffausbeute verwendet werden. Aufgrund seiner gu-
ten Infiltrationseigenschaften und Handhabbarkeit ist hierfu¨r Phenolharz ein oft
verwendetes Polymer [25], das auch in dieser Arbeit zum Einsatz kommt. Im
zweiten Produktionsschritt wird die Phenolharz-Matrix unter Inertatmospha¨re
bei Temperaturen zwischen 800 ◦C und 1200 ◦C carbonisiert. Das Phenolharz
zersetzt sich dabei und es bildet sich eine Matrix aus amorphem Kohlenstoff
aus (Abbildung 2.16b). Bei der Zersetzung werden Fremdatome in Form von
flu¨chtigen Gasmoleku¨len abgeschieden, was zu einem Massenverlust und zur Vo-
lumenschrumpfung fu¨hrt (vgl. Kapitel 5.3). Durch diese Schrumpfungseffekte er-
gibt sich ja nach Pra¨kursor eine charakteristische Porenstruktur der Matrix und
es bildet sich ein charakteristisches Rissnetzwerk aus. Im LSI-Prozess wird eine
reaktive Infiltration mit einem flu¨ssigem Metall aus der Schmelze durchgefu¨hrt
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(Abbildung 2.16c). Um eine SiC-Matrix zu erhalten wird dafu¨r elementares Sili-
zium verwendet. Das Silizium wird zu diesem Zweck unter Inertatmospha¨re bei
Temperaturen u¨ber 1420 ◦C geschmolzen. Die flu¨ssige Siliziumschmelze dringt
aufgrund von Kapillarkra¨ften u¨ber das Riss- und Porennetzwerk in das CFC ein
und reagiert mit der Kohlenstoffmatrix zu SiC [85]:
SiCfl + Cf −→ SiCf ∆H = −68 kJ/mol (2.16)
Es handelt sich dabei um eine exotherme Reaktion, so dass es lokal zu Tempera-
turerho¨hungen um einige 100K kommen kann [23].
Die Silizierung kann dabei prinzipiell so durchgefu¨hrt werden, dass die komplet-
te Kohlenstoffmatrix umgesetzt wird und sich eine reine SiC-Matrix ergibt. Al-
lerdings mu¨ssen dafu¨r die Fasern vor der Reaktion mit dem flu¨ssigen Silizium
geschu¨tzt werden, was eine Faserbeschichtung notwendig macht. Fu¨r viele An-
wendungen, in denen keine Langzeit-Hochtemperaturbelastung vorliegt, wie etwa
bei keramischen Bremsscheiben, ist eine vollsta¨ndige Umsetzung der Kohlenstoff-
matrix nicht no¨tig. In diesem Fall kann auf eine zeitaufwa¨ndige Faserbeschich-
tung verzichtet werden. Der Herstellungsprozess wird dabei so angepasst, dass
die Kohlenstoffmatrix nicht vollsta¨ndig umgesetzt wird und man erha¨lt Segmen-
te aus carbonfaserversta¨rktem Carbon, die von Siliziumcarbid ummantelt sind.
Diese Komposite werden daher als C/C-SiC bezeichnet [22].
2.4.2 Herstellung von kurzfaserversta¨rktem C/C-SiC
In vielen Anwendungen sind zudem quasiisotrope Eigenschaften wichtig. So muss
etwa fu¨r einen konstanten Reibungskoeffizienten in keramischen Bremsscheiben
eine mo¨glichst gute Wa¨rmeleitfa¨higkeit senkrecht zur Reibfla¨che gewa¨hrleistet
sein, was sich mit den anisotropen Eigenschaften einer uni- oder bidirektional
orientierten Fasergeometrie nur bedingt erreichen la¨sst [16, 17, 86].
Quasiisotrope Eigenschaften ko¨nnen durch die Verwendung von kurzfaserver-
sta¨rktem C/C-SiC bewerkstelligt werden, das auch im Rahmen dieser Arbeit
untersucht wird. Zur Herstellung dieser Komposite findet vor der Silizierung ein
zweiter Carbonisierungszyklus statt [87]. Im ersten Zyklus wird UD Gru¨nko¨rper-
material hergestellt. Dieses wird vor der Carbonisierung durch Stanz- oder Schnei-
deprozesse in kleinere Probenstu¨cke mit La¨ngen im Bereich von ca. 5mm, sog.
Chips, zerkleinert, die anschließend carbonisiert werden. Im zweiten Zyklus wer-
den die carbonisierten Chips mit flu¨ssigem Phenolharz vermischt und eine Schu¨tt-
masse produziert. Wa¨hrend des Ausha¨rtens dieser Schu¨ttmasse wird u¨ber formge-
bende Pressverfahren die Endform des Bauteils festgelegt. Das sekunda¨re Phenol-
harz wird anschließend carbonisiert und das so entstandene kurzfaserversta¨rkte
CFC kann mit Silizium infiltriert werden (vgl. Kapitel 3.3). Abbildung 2.17 zeigt
ein Lichtmikroskopie-Bild eines Querschliffs von kurzfaserversta¨rktem C/C-SiC.
Man erkennt dabei die CFC-Chips (Dunkelgrau), die von SiC (Hellgrau) umgeben
sind. Des Weiteren ist auch freies Silizium (Weiß) erkennbar, das nicht vollsta¨ndig
abreagiert hat und Poren, die im Material verbleiben (Schwarz). Auch ist ein Riss-
netzwerk zu erkennen, das sich u¨ber den kompletten Probenquerschnitt erstreckt.
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Dieses entsteht nach der Silizierung aufgrund von thermischen Spannungen bei
der Abku¨hlung der Komposite von der Silizierungstemperatur.
Abbildung 2.17: Querschnitt durch kurzfaserversta¨rktes C/C-SiC
2.4.3 Stand der Literatur zum Einfluss der
Faser-Matrix-Anbindung in den Gru¨nko¨rpern auf den
LSI-Prozess
In der CFK Produktion wird die Oberfla¨chenaktivierung genutzt um die Faser-
Matrix-Anbindung zu modifizieren. Dabei soll die Anbindung maximiert werden,
um mo¨glichst guten Lastu¨bertrag von der Matrix auf die Faser zu erreichen. Im
Gegensatz dazu muss die Anbindung in CMC-Werkstoffen optimiert werden, eine
mo¨glichst gute Anbindung ist hier nicht erwu¨nscht. Daher wurde bereits in fru¨hen
Entwicklungsstadien der polymerbasierten Produktion von CMCs der Einfluss der
Oberfla¨chenbehandlung von Carbonfasern auf die Eigenschaften von daraus her-
gestelllten CFC- und C/C-SiC Kompositen untersucht.
Fitzer [25, 88] verglich in einer der ersten Forschungsarbeiten zum Einfluss von Fa-
seroberfla¨chenbehandlungen carbonisierte Komposite aus oberfla¨chenoxidierten-
und nicht oxidierten Carbonfasern, wobei die Oxidation mit kochender Salpe-
tersa¨ure durchgefu¨hrt wurde. Er stellte fest, dass CFC-Komposite aus Fasern mit
Oberfla¨chenbehandlung Spro¨dbruchverhalten und niedrige mechanische Kenn-
werte zeigen, wa¨hrend Komposite aus Fasern ohne Behandlung schadenstoleran-
tes Bruchverhalten zeigen und deutlich erho¨hte mechanische Kennwerte liefern.
Manocha [26, 27] behandelte Carbonfasern ebenfalls mit Salpetersa¨ure und unter-
suchte den Einfluss der Behandlungsdauer mit verschiedenen Matrixpra¨kursoren.
Er stellte fest, dass sich unabha¨ngig vom Pra¨kursormaterial bei langer Behand-
lungsdauer der Faser Spro¨dbruchversagen einstellt. Zudem konnte er aufzeigen,
dass sich die Mikrostruktur der carbonisierten Komposite neben dem Pra¨kursor-
material auch direkt mit der Behandlungsdauer der Fasern in Verbindung bringen
la¨sst. Werden die Fasern keiner Behandlung unterzogen, ergeben sich eine hohe
Anzahl von Faser-Matrix-Ablo¨sungen und eine hohe Rissdichte. Mit zunehmen-
der Behandlungsdauer der Fasern verdichtet sich die Mikrostruktur zunehmend,
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die Anzahl an Ablo¨sungseffekten und die Rissdichte nehmen ab.
Gao [89] untersuchte die sich ausbildenden Rissstrukturen detaillierter an ge-
wobenen Faserstrukturen. Er identifizierte dabei neben sich ausbildenden Poren
verschiedene Rissstrukturen, die er in Delaminationen zwischen den Gewebela-
gen, Rissstrukturen, die ein einzelnes Faserbu¨ndel in Teilsegmente unterteilen und
Zwischenfaserbru¨che unterteilt.
Schulte-Fischedick [28–30] stellte in-situ Untersuchungen zur Entwicklung des
Rissmusters in CFC mit gewobener Faserarchitektur und deren Einfluss auf die
Herstellung von C/C-SiC an. Zuna¨chst untersuchte er dabei mittels Dilatome-
trie das Schrumpfungverhalten von CFK-Proben wa¨hrend der Carbonisierung. Er
konnte dabei feststellen, dass die makroskopische Schrumpfung des Matrixharzes
durch die Fasern gehindert wird. Je nach Faserorientierung sind bei der Carbo-
nisierung von CFK-Proben deutlich geringere Dimensionsa¨nderungen zu beob-
achten, als in Reinharzproben. Daru¨ber hinaus untersuchte er die Entwicklung
der Mikrostruktur wa¨hrend der Carbonisierung in-situ mittels Thermomikrosko-
pie und konnte das Einsetzen der Rissbildung wa¨hrend der Carbonisierung mit
dem Einsetzten der Matrixschrumpfung verknu¨pfen. Durch thermische Behand-
lung der anodisch oxidierten Fasern vor der Kompositherstellung konnte Schulte-
Fischedick die Oberfla¨chenzusammensetzung, insbesondere den Sauerstoffanteil
der Faseroberfla¨che, einstellen. Er zeigte auf, dass bei Fasern mit niedrigem Sau-
erstoffanteil an der Oberfla¨che die Bedeutung von Faser-Matrix-Ablo¨sungen und
Zwischenfaserbru¨chen zunimmt, wa¨hrend bei Faseroberfla¨chen mit hohem Sauer-
stoffgehalt mesoskopische Rissstrukturen, wie die von Gao beschriebenen Segmen-
tierungsrisse und Delaminationen das Rissbild dominieren. Die Segmentierungs-
und Zwischenfaserrisse stellen wa¨hrend der Silizierung Infiltrationskana¨le fu¨r das
flu¨ssige Silizium dar. Die Mikrostruktur vor und nach der Silizierung kann al-
so u¨ber die entsprechende Einstellung der Faseroberfla¨cheneigenschaften kontrol-
liert werden, was dazu genutzt werden kann, gezielt gu¨nstige Eigenschaften des
C/C-SiC zu erzeugen [18].
Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass die Oberfla¨chenfunktionalita¨t
der verwendeten Carbonfasern einen starken Einfluss auf Mikrostruktur und An-
bindung der Fasern an die Matrix in CFC und C/C-SiC zur Folge hat. Die Mi-
krostruktur nach der Carbonisierung und darauf folgend nach der Silizierung wird
dabei maßgeblich von Volumenschrumpfung der Matrix gepra¨gt. Entscheidend ist
dabei die Wechselwirkung zwischen der Anhaftung der Faser an die Matrix vor
der Carbonisierung und die Volumenabnahme wa¨hrend der Carbonisierung.
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Der LSI-Prozess wird wie beschrieben in jedem einzelnen Produktionsschritt ge-
zielt auf den Einfluss der Oberfla¨cheneigenschaften der Carbonfasern untersucht.
Zudem werden Verbindungen zwischen Eigenschaften in verschiedenen Zusta¨nden
ermittelt. Die untersuchten Zwischenzusta¨nde gliedern sich in die Carbonfasern
vor der Kompositherstellung, die daraus hergestellten CFK-Proben (Carbostick-
Gru¨nko¨rper), die CFC-Proben, die nach der Pyrolyse daraus entstehen (Carbo-
sticks) und schließlich ein kurzfaserversta¨rktes C/C-SiC-System, das durch die
Einbettung der CFC-Proben in ein kurzfaserversta¨rktes Modellsystem und des-
sen anschließende Silizierung entsteht. Abbildung 3.1 zeigt einen U¨berblick u¨ber
die Prozessierung. Im Folgenden wird auf die Pra¨paration der jeweiligen Proben-
typen im Einzelnen eingegangen.
Abbildung 3.1: U¨berblick u¨ber die verschiedenen Zwischenzusta¨nde der Proben-
herstellung
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3.1 Verwendete Carbonfasern und
Faseroberfla¨chenbehandlungen
Im Rahmen dieser Arbeit werden zwei unterschiedlich behandelte Carbonfasern
desselben Typs verwendet. Bei der Faser handelt es sich um handelsu¨bliche HT-
Carbonfasern (Sigrafil C30 T050 Epy, SGL-Group) auf PAN-Basis. Abbildung
3.2 zeigt den Querschnitt durch ein eingebettetes Faserbu¨ndel dieses Typs. Man
Abbildung 3.2: Lichtmikroskopie-Bild eines Querschnitts durch ein eingebette-
tes Bu¨ndel des verwendeten Fasertyps (2000fache Vergro¨ßerung)
erkennt eine Verteilung aus verschiedenen Querschnittformen, wobei der domi-
nante Querschnitt nierenfo¨mig ist. Die La¨nge der Nieren liegt dabei im Bereich
von 8µm, wa¨hrend die Breite im Bereich von 5µm liegt. Der mittlere Umfang der
Fasern wurde durch eine grafische Auswertung der Mikroskopie-Bilder bestimmt
und betra¨gt (22,1± 0,8)µm.
Die beiden Modifikationen dieses Fasertyps bestehen darin, dass in einem Fall ei-
ne Oberfla¨chenbehandlung der Faser mittels anodischer Oxidation durchgefu¨hrt
wurde (Bezeichnung im Folgenden: OX-Faser), wa¨hrend im anderen Fall auf die-
se Oberfla¨chenbehandlung verzichtet wurde (Bezeichnung im Folgenden: NOX-
Faser). Daru¨ber hinaus wurden die Fasern in beiden Fa¨llen mit einer Standard-
Schlichte auf Epoxid-Basis beschlichtet. Die genaue Zusammensetzung dieser
Schlichte unterliegt dem Betriebsgeheimnis des Herstellers und ist nicht bekannt.
Um den Einfluss der anodischen Oxidation auf die Eigenschaften der Carbonfa-
seroberfla¨che detailliert zu untersuchen, sind Faseroberfla¨chen von unbeschlichte-
ten Carbonfasern von großem Interesse. Diese waren im Rahmen der vorliegenden
Arbeit nicht erha¨ltlich. Daher wird bei einem Teil der Faserproben die Schlichte
durch einen chemischen Lo¨sungsprozess entfernt, um die Eigenschaften von un-
beschlichteten Fasern anzuna¨hern.
Die Entschlichtung der Carbonfasern findet im Ultraschallbad mit Butanon als
Lo¨sungsmittel statt. Die gesamte Behandlungsdauer betra¨gt 90min, wobei die
Lo¨sung nach 45min ausgetauscht wird.
Um den Einfluss der Temperaturen wa¨hrend der Pyrolyse auf die Eigenschaf-
ten der Carbonfaseroberfla¨che zu untersuchen, wurden sowohl be- als auch ent-
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Oberfla¨chenbehandlung Beschlichtung Temperaturbehandlung
OX
Beschlichtet
keine Behandlung
180 ◦C
550 ◦C
900 ◦C
Chem. entschlichtet
keine Behandlung
180 ◦C
550 ◦C
900 ◦C
NOX
Beschlichtet
keine Behandlung
180 ◦C
550 ◦C
900 ◦C
Chem. entschlichtet
keine Behandlung
180 ◦C
550 ◦C
900 ◦C
Tabelle 3.1: U¨bersicht der untersuchten Faserproben
schlichtete Fasern bei verschiedenen Temperaturen unter Stickstoffatmospha¨re
behandelt. Als Temperaturschritte wurden diejenigen Temperaturen gewa¨hlt, bei
denen wa¨hrend des verwendeten Pyrolyseprozesses (vgl. Kapitel 3.2, Seite 28)
A¨nderungen in der Heizrate auftreten (neben Raumtemperatur 180 ◦C, 550 ◦C
und 900 ◦C).Tabelle 3.1 zeigt einen U¨berblick u¨ber die sich ergebenden Proben.
3.2 Herstellung von unidirektionalen Gru¨nko¨rpern
und deren Carbonisierung
Im zweiten Herstellungsschritt wurden aus den Fasern Minikomposite, d.h. Kom-
posite aus einem einzelnen Faserbu¨ndel, hergestellt. Fu¨r die Produktion dieser
UD-Komposite (Bezeichnung im Folgenden: Carbostick-Gru¨nko¨rper), wurden Ro-
vings aus 50.000 beschlichteten Einzelfilamenten, jeweils OX und NOX, manuell
mit handelsu¨blichem Phenolharz infiltriert. Die so infiltrierten Faserbu¨ndel wur-
den anschließend in einer Pressform abgelegt. Dabei handelt es sich um eine 60 cm
lange Aluminiumplatte, in die zehn 5mm breite Rillen gefra¨st wurden, sowie das
entsprechende Negativ, das als Pressstempel dient. Die Ausha¨rtung des Matrix-
harzes fand in einer Heizpresse bei 170 ◦C und einer Pressdauer von 25min statt.
Fu¨r eine Anna¨herung an verschiedene Herstellungsbedingungen der Carbostick-
Gru¨nko¨rper wurden drei unterschiedliche Probentypen hergestellt. Die Proben
des ersten und zweiten Typs wurden in den 5mm breiten Pressformen verpresst.
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Abbildung 3.3: Zusammenfassung der vorgenommenen Gru¨nko¨rper Herstellung
Der erste Probentyp wurde bei 20 bar druckgeregelt hergestellt und erreicht End-
dicken von 0,5mm. Bei der Herstellung des zweiten Probentyps wurden vier
1mm dicke Abstandshalter mit in die Pressform eingebaut. Diese Proben wurden
damit abstandsgeregelt hergestellt. Die Abstandshalter verformen sich wa¨hrend
des Pressvorgangs elastisch, die tatsa¨chliche Probendicke betra¨gt daher 0,8mm.
Daru¨ber hinaus wurde das Negativ der verwendeten Pressform genutzt, um auf
die gleiche Art abstandsgeregelt Proben in 8mm breiten Pressformen herzu-
stellen. Abbildung 3.3 zeigt einen U¨berblick u¨ber die Herstellungsprozesse der
unterschiedlichen Carbostick-Gru¨nko¨rper. Um aus den CFK-Gru¨nko¨rpern CFC-
Proben (Bezeichnung im Folgenden: Carbosticks) herzustellen, mu¨ssen diese car-
bonisiert werden. Dies fand in einem Carbonisierungsofen (Lora 1800-32-600-1,
HTM Reetz GmbH) unter Stickstofffluss statt. Das verwendete Temperaturprofil
orientiert sich am industriellen Prozess und ist in Abbildung 3.4 zu sehen.
Bis 180 ◦C betra¨gt die Heizrate dabei 10K/min, bis 550 ◦C 0,6K/min und bis
900 ◦C 2K/min. Nach Erreichen von 900 ◦C schließt sich eine Haltezeit von einer
Stunde an. Die anschließende Abku¨hlung des Ofens findet ungeregelt statt.
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Abbildung 3.4: Verwendetes Pyrolyseprogramm zur Carbonisierung von Carbo-
sticks
3.3 Herstellung von kurzfaserversta¨rktem C/C-SiC
mit eingebetteten Carbosticks
Im letzten Schritt der Probenprozessierung wird die Silizierung der Proben, d.h.
die Infiltration mit flu¨ssigem Silizium, untersucht. Der Carbostick dient dabei
als Modellsystem, um in einem kurzfaserversta¨rkten C/C-SiC-System die Eigen-
schaften eines CFC-Chips zu untersuchen. Deshalb wurden sie in ein kurzfaser-
versta¨rktes System eingebettet. Dadurch bleibt der UD-Charakter der Proben
erhalten und die Reinfiltration und Silizierung kann an einer bekannten Struktur
nachvollzogen werden. In Abbildung 3.5 ist der Ablauf des Herstellungsprozesses
dieses Modellsystems in Form eines Flussdiagramms skizziert. Fu¨r die Herstellung
des Modellsystems wurde eine Schu¨ttmasse aus 5mm langen CFC-Chips (48%),
flu¨ssigem Phenolharz (28%) und diversen Fu¨llstoffen (24%; Koks- und Grafitpul-
ver, gemahlene Cellulosefasern) verwendet. Insgesamt wurde so viel Schu¨ttmasse
verwendet, dass etwa 10mm dicke Platten entstehen. Die Ha¨lfte dieser empi-
risch bestimmten Menge wird gleichma¨ßig in einer quadratischen Pressform mit
250mm Kantenla¨nge verteilt. Bereits carbonisierte Carbosticks der Typen I und
II (auf Typ III wurde hier verzichtet) wurden a¨quidistant mit jeweils 5mm Ab-
stand darauf abgelegt. Die zweite Ha¨lfte der Schu¨ttmasse wurde anschließend
gleichma¨ßig auf den Carbosticks verteilt. Das Phenolharz wurde mit einem Press-
vorgang ausgeha¨rtet, der analog der Herstellung der Carbostick-Gru¨nko¨rper bei
170 ◦C und 20 bar fu¨r 25min durchgefu¨hrt wurde. Abbildung 3.6 zeigt Fotos der
jeweiligen Zwischenstufen der Herstellung. Wie in Abbildung 3.6c zu sehen, wur-
den die so hergestellten Platten anschließend in drei Teile geteilt. Der erste Teil
wurde dem Prozess direkt nach der Reinfiltration mit sekunda¨rer Phenolharz-
matrix entnommen und weiterfu¨hrend untersucht (im Folgenden als reinfiltriert
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Abbildung 3.5: U¨bersicht u¨ber die Herstellung des C/C-SiC Modellsystems
bezeichnet). Der zweite und dritte Teil wurde carbonisiert, wobei der gleiche Car-
bonisierungsprozess wie bei der Carbostick-Herstellung verwendet wurde (vgl.
Abbildung 3.4 auf Seite 30). Der zweite Teil der Platten wurde nach der Car-
bonisierung fu¨r weitere Untersuchungen dem Prozess entnommen (im Folgenden
als carbonisiert bezeichnet). Der dritte Teil der Platten wurde abschließend sili-
ziert (im Folgenden als siliziert bezeichnet). Abbildung 3.7 zeigt Fotos von den
Vorbereitungen der Silizierung. Die Plattenteile werden per Dreipunkt-Lagerung
auf poro¨sen Kohlenstoffdochten in einem Kohlenstofftiegel gelagert. Der Koh-
lenstofftiegel ist mit Bornitrid-Suspension impra¨gniert und mit Kohlenstofffolie
ausgelegt. Er wird mit einer empirisch bestimmten Menge Siliziumgranulat aus-
gefu¨llt, bevor die Platten auf die Keile gelegt werden. Der so vorbereitete Tiegel
wird dann in einen Silizierungsofen unter Stickstoffatmospha¨re auf 1500 ◦C ge-
heizt. Bei 1420 ◦C schmilzt das Silizium und wird u¨ber die Poren und Risse der
Keile durch Kapillarkra¨fte zu den Probenplatten transportiert. Dort reagiert es
mit dem Matrixkohlenstoff zu Siliziumcarbid.
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(a) Die Pressform wird zuna¨chst mit der
Ha¨lfte der beno¨tigten Schu¨ttmasse
gefu¨llt
(b) Die carbonisierten Carbosticks wer-
den a¨quidistant auf der Schu¨ttmasse
ausgelegt
(c) Nach dem Pressvorgang wird die ent-
standene Platte in drei Teile aufge-
teilt, um alle Produktionsschritte bis
zur Silizierung untersuchen zu ko¨nnen
Abbildung 3.6: Herstellung von Platten mit eingebetteten Carbosticks
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(a) Tiegel mit Kohlenstoffdochten fu¨r
Dreipunkt–Lagerung
(b) Der Zwischenraum zwischen den
Dochten wird mit Siliziumgranulat
aufgefu¨llt
(c) Die carbonisierten Platten werden auf
den Dochten abgelegt. Der komplet-
te Tiegel wird anschließend fu¨r die
Silizierung in einem Silizierungsofen
unter Inertatmospha¨re auf 1500 ◦C
erhitzt
Abbildung 3.7: Vorbereitungen fu¨r den Silizierungsprozess im U¨berblick
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4.1 Spektroskopische Untersuchung der
Faseroberfla¨che
Die Grenzfla¨che zwischen Faser und Matrix ist das entscheidende Bindeglied in
CMC-Werkstoffen. Die Eigenschaften dieser Grenzfla¨che werden maßgeblich von
den Oberfla¨cheneigenschaften der Faser bestimmt. Zwischen OX- und NOX-
Carbonfasern sind Unterschiede in der Oberfla¨chenzusammensetzung und che-
mischen Funktionalita¨t zu erwarten, die wiederum die Grenzfla¨cheneigenschaften
stark beeinflussen. Um die Oberfla¨cheneigenschaften quantifizieren zu ko¨nnen,
kommen in dieser Arbeit die beiden oberfla¨chensensitiven (Informationstiefe: ei-
nige A˚) spektroskopischen Methoden XPS1 und AES2 zur Anwendung. In den
folgenden beiden Kapiteln werden diese beiden Methoden detaillierter vorgestellt.
Fu¨r einen umfassenderen U¨berblick sei auf [90] verwiesen.
4.1.1 Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie
XPS basiert auf dem photoelektrischen Effekt [91–93]. In Abbildung 4.1 ist ein
vereinfachtes Energieschema fu¨r die Photoionisation mittels Ro¨ntgenstrahlen ge-
zeigt fu¨r den Fall, dass die Probe leitend mit einem Spektrometer verbunden ist.
Durch die a¨ußere Anregung mit Ro¨ntgenphotonen der Energie Eγ = hν, wobei ν
die Frequenz der anregenden Strahlung und h das Plancksche Wirkungsquantum
ist, kommt es zur Emission von Sekunda¨relektronen. Aus der kinetischen Energie
Ekin der detektierten Elektronen kann auf die urspru¨ngliche Bindungsenergie des
Elektrons EB zuru¨ckgeschlossen werden. Es gilt:
Ekin = hν − ΦSpektrometer − EB (4.1)
Es wird dabei implizit eine sog.
”
frozen orbital approximation“ oder
”
sudden
approximation“ angewendet, d.h. es wird nach Koopman [95] davon ausgegan-
gen, dass die Ionisierung des Ausgangsatoms die energetische Lage der Orbitale
und damit die detektierte Bindungsenergie nicht vera¨ndert. ΦSpektrometer ist die
gera¨teabha¨ngige Austrittsarbeit und damit nicht materialbedingt. Sie kann an be-
kannten Standardproben kalibriert werden. EB ist elementspezifisch und abha¨ngig
vom Ursprungsorbital des detektierten Elektrons. Mit Ro¨ntgenstrahlen ko¨nnen
dabei neben Bandstrukturen auch Rumpfelektronen, Elektronen aus energetisch
1Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie, engl. X -Ray Photoelectron Spectroscopy
2Augerelektronenspektroskopie
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Abbildung 4.1: Energieschema bei Analyse einer Kohlenstoffprobe mittels XPS
(nach [94])
tiefer liegenden Orbitalen, untersucht werden. In dieser Arbeit werden ausschließ-
lich diese Rumpfelektronen untersucht, da sie keinen Delokalisationseffekten un-
terliegen und daher scharfe, klar zu unterscheidende Peaks liefern. Sie stammen
dabei aufgrund der niedrigen Ordnungszahl der hier untersuchten Elemente aus
den 1s Orbitalen.
Die kinetische Energie des detektierten Elektrons ha¨ngt maßgeblich von der Ener-
gie der eingestrahlten Photonen und damit von der Wellenla¨nge der verwende-
ten elektromagnetischen Strahlung ab. Um scharfe Peaks zu erhalten, wird mo-
nochromatische Strahlung verwendet. Zu diesem Zweck wird in dieser Arbeit
eine Ro¨ntgenro¨hre mit Aluminiumkathode (XM 1000, Omicron Nano Techno-
logy GmbH) verwendet und als Strahlung die Aluminium Kα-Strahlung. Die
Energie eines Ro¨ntgenphotons dieser spektralen Linie betra¨gt 1486,6 eV. Die De-
tektion der Elektronen erfolgt mit einem Halbkugeldetektor, der die kinetische
Energie der detektierten Elektronen auflo¨sen kann und die Aufzeichnung eines
Spektrums erlaubt. Aufgrund der hohen Oberfla¨chensensitivita¨t werden die XPS-
Untersuchungen im UHV3 durchgefu¨hrt.
Untersuchung der elementaren Zusammensetzung von Carbonfaseroberfla¨-
chen mittels XPS
Abbildung 4.2a zeigt ein U¨bersichtsspektrum der Oberfla¨che einer chemisch ent-
schlichteten Carbonfaser. Abbildung 4.2b zeigt daraus vergro¨ßert den Ausschnitt,
der die Signale infolge der Ionisation von Rumpfelektronen beinhaltet. Es lassen
sich dabei neben dem Kohlenstoffpeak auch ein Sauerstoff- und Stickstoffsignal
erkennen. Fu¨r die Untergrundkorrektur wird ein Untergrund nach Shirley [96] ver-
wendet. Die Auswertung der relativen Zusammensetzung der Faser erfolgt u¨ber
die Fla¨chen der jeweiligen Rumpfelektronen-Peaks nach Untergrundkorrektur, die
3Ultrahochvakuum, Dru¨cke im Bereich und unterhalb von 10−9mbar
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(a) U¨bersichtsspektrum der Carbonfaser-
oberfla¨che
(b) Vergro¨ßerung des Bereichs, der das
Signal der Rumpfelektronen beinhal-
tet
Abbildung 4.2: Typisches XPS-Spektrum fu¨r eine chemisch entschlichtete Car-
bonfaser. Die erkennbaren Peaks enthalten den Kohlenstoff 1s
Peak (284,7 eV), den Stickstoff 1s Peak (400,2 eV) und den Sau-
erstoff 1s Peak (531,7 eV). Zwischen 900 eV und 1300 eV sind
die Augerkanten von Kohlenstoff und Sauerstoff zu erkennen
u¨ber sog. relative Sensitivita¨tsfaktoren gewichtet werden. Die relativen Sensiti-
vita¨tsfaktoren tragen dabei der Tatsache Rechnung, dass jedes Element einen
individuellen Ionisationsquerschnitt besitzt. Die so bestimmten Fla¨chenanteile
entsprechen dem relativen Anteil dieses Elements an der untersuchten Oberfla¨che.
Untersuchung der Oberfla¨chenfunktionalita¨t von Carbonfasern mittels XPS
Neben der Ermittlung der relativen Elementkonzentration an der Oberfla¨che er-
laubt XPS auch Aussagen u¨ber den Bindungszustand der untersuchten Elemente.
Geht ein Atom eine Bindung mit einem anderen Atom ein, so verschiebt sich die
Elektronendichte der Valenzelektronen je nach Bindungstyp und Elektronegati-
vita¨t des Bindungspartners [97]. Dies fu¨hrt zu einer A¨nderung der effektiven La-
dung, was wiederum eine Verschiebung des Coulomb-Potenzials und damit auch
der energetischen Lage des untersuchten Orbitals nach sich zieht. Somit ko¨nnen
auch bei Rumpfelektronen Verschiebungen des Peaks beobachtet werden, die als
”
chemical shift“ bezeichnet werden.
Um die Auswirkungen der anodischen Oxidation zu untersuchen, sind kovalente
Bindungen zwischen Kohlenstoff und Sauerstoff von besonderem Interesse. Die
Analyse der chemischen Verschiebung des C 1s-Peaks bietet die Mo¨glichkeit diese
Bindungen zu charakterisieren. Abbildung 4.3 zeigt die genauere Betrachtung des
C 1s-Peaks einer Carbonfaser mit ho¨herer Energieauflo¨sung. Es lassen sich neben
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Abbildung 4.3: Detailansicht des C 1s-Peaks einer Carbonfaser mit ho¨herer
Energieauflo¨sung. Mehrere Schultern zu ho¨heren Energien sind
deutlich erkennbar. Diese lassen sich u¨ber Pseudo-Voigt-Profile
anfitten
dem Hauptpeak (C-C-Bindung) weitere Schultern zu ho¨heren Energien erkennen.
Aus der energetischen Verschiebung des zugrunde liegenden Peaks kann auf den
Bindungszustand zuru¨ckgeschlossen werden [98]. Analog dem Vorgehen zur Be-
stimmung der Zusammensetzung der Probenoberfla¨che ko¨nnen zudem aus dem
jeweiligen Fla¨chenanteil die relativen Anteile dieses Bindungszustandes ermit-
telt werden. Fu¨r die quantitative Analyse der Bindungszusta¨nde des Kohlenstoffs
wird ein Fit-Verfahren mittels Pseudo-Voigt-Profilen, einer Linearkombination
aus Gauß- und Lorentzfunktion, verwendet. Die Lorentzfunktion beschreibt die
Linienverbreiterung, die sich aus der Energie-Zeit-Unscha¨rferelation ∆E∆t ≥ h
ergibt. Die Gaußfunktion beschreibt die gera¨tebedingte Linienverbreiterung und
Phononen-Wechselwirkungen [99]. U¨ber den Fla¨chenanteil der gefitteten Peaks
la¨sst sich auf die relativen Anteile der jeweiligen Bindungspartner zuru¨ckschließen.
Tabelle 4.1 zeigt einen U¨berblick u¨ber die Lage der einzelnen Bindungspeaks.
Der C-C-Bindungspeak zeigt dabei Asymmetrien zu hohen Energien, die sich aus
Wechselwirkungen mit dem Leitungsband des Kohlenstoffs ergeben [101][98]. Der
C-H-Peak spiegelt folglich neben der Detektion von Kohlenwasserstoffbindungen
auch die Asymmetrie des C-C-Peaks wider. Die beiden Peaks werden daher im
Folgenden separat gefittet, ihre jeweiligen Anteile werden jedoch in Summe be-
trachtet.
4.1.2 Augerelektronenspektroskopie
Im Anschluss an die Emission eines Elektrons, wie etwa beim Photoeffekt, kommt
es zu Rekombinationsprozessen mit Elektronen aus ho¨heren Energieniveaus. Da-
bei kommt es entweder zur Emission von Ro¨ntgenstrahlung oder als Konkur-
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Peakposition (eV) Bindungstyp Bezeichnung
284,1 - 284,4 C-C Kohlenstoffbindung
284,0 - 285,3 C-H Kohlenwasserstoffbindung
285,7 - 286,3 C-OH/C-O-R Hydroxylgruppe/Etherbindung
287,0 - 287,2 C=O Carbonylgruppe
288,0 -288,3 COOH/COOR Carboxylgruppe/Esterbindung
289,0 - 293,0 Doppelionisation/CO3 Shake-up/Carbonate
Tabelle 4.1: Zuordnung der einzelnen Schultern des C 1s-Peaks zu bestimmten
funktionellen Gruppen (Werte orientieren sich an [98] und [100])
renzprozess zum Auger-Meitner Effekt [102, 103]. Dieser Effekt beschreibt, dass
es im Anschluss an den Rekombinationsprozess zu einem strahlungslosen Ener-
gieu¨bertrag kommt, wodurch ein zweites Sekunda¨relektron emittiert wird. Diese
Elektronen werden Augerelektronen genannt und ko¨nnen ebenfalls zu spektro-
skopischen Zwecken genutzt werden. Bei dem in dieser Arbeit verwendeten AES-
Gera¨t (NanoSAM, Omicron Nano Technology GmbH) werden sie mittels Elek-
tronenstoßionisation angeregt.
Ein zu Abbildung 4.1 analoges vereinfachtes Energieschema fu¨r den Augereffekt
ist in Abbildung 4.4 zu sehen. Die kinetische Energie des detektierten Augerelek-
trons ist unabha¨ngig von der Energie der a¨ußeren Anregung. Bei der Anregung
mit Elektronen a¨ndert sich jedoch der Ionisationsquerschnitt der angeregten Ele-
mente [104] mit der Anregungsenergie, d.h. der angelegten Beschleunigungsspan-
nung. Dies hat Auswirkungen auf die Anzahl der angeregten Augerelektronen
und damit auch auf die Intensita¨t des gemessenen Spektrums. Fu¨r die kineti-
Abbildung 4.4: Energieschema bei Analyse einer Kohlenstoffprobe mittels AES
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sche Energie des Augerelektrons ist die vakante energetische Lage nach der ers-
ten Elektronenemission, die Bindungsenergie des rekombinierenden Elektrons und
des zweiten emittierten Elektrons entscheidend. Im Fall von Kohlenstoff handelt
es sich bei letzteren beiden um Valenzelektronen, sie liegen damit im Festko¨rper
delokalisiert vor. Dies fu¨hrt zu einer erheblichen Verbreiterung der entstehenden
AES-Peaks im Vergleich zu XPS. Regt man Augerelektronen mittels Elektronen-
bestrahlung an, so ko¨nnen zudem auch in erheblichem Maße zuru¨ck gestreute
Elektronen und andere Sekunda¨relektronen detektiert werden, was zusa¨tzlich zu
einem stark ausgepra¨gten Untergrund fu¨hrt. Man kann daher fu¨r viele Mate-
rialien im Festko¨rper nicht zwischen den unterschiedlichen Valenzelektronen, im
Falle von Kohlenstoff etwa den 2s- und 2p-Orbitalen unterscheiden, sondern ledig-
lich zwischen den angeregten Schalen bzw. Hauptquantenzahlen. Bei Kohlenstoff
handelt es sich dabei um die K- und L-Schale. Daneben fu¨hrt dies auch zu einer
geringeren quantitativen Genauigkeit von AES im Vergleich zu XPS. Es ergibt
sich somit fu¨r Augerelektronenspektroskopie an dem Beispiel Kohlenstoff:
Ekin(KLL) = EK − EL1 − EL2 − ΦSpektrometer (4.2)
Der so entstehende Peak wird KL1L2- oder, falls keine Unterscheidung mo¨glich
ist, nur KLL-Peak - nach den jeweils beteiligten Schalen - genannt. Bei der in
dieser Arbeit verwendeten AES-Anlage erfolgt die Detektion der Augerelektronen
ebenfalls mit einem Halbkugeldetektor. Ebenso wie bei XPS werden die AES-
Untersuchungen im UHV durchgefu¨hrt.
Untersuchung der elementaren Zusammensetzung von Carbonfaseroberfla¨-
chen mittels AES
Abbildung 4.5 zeigt ein AES-Spektrum einer chemisch entschlichteten Carbonfa-
ser. Qualitativ sind a¨hnliche Ergebnisse messbar wie bei der XPS-Untersuchung.
Da XPS scha¨rfere Peaks und einen weniger ausgepra¨gten Untergrundgrund be-
sitzt, eignet es sich gut fu¨r eine quantitative Auswertung der Elementanteile. Die
AES-Spektren werden im Folgenden erga¨nzend dazu verwendet, um die XPS Er-
gebnisse qualitativ zu stu¨tzen. Ihre Hauptanwendung finden sie daru¨ber hinaus
in der Untersuchung der Kohlenstoffmodifikation der Faseroberfla¨che.
Untersuchung der Kohlenstoffmodifkation von Carbonfaseroberfla¨chen
mittels AES
Auch Auger-Spektren enthalten Informationen u¨ber den Bindungszustand des
untersuchten Materials. So konnte etwa Rye [105, 106] mittels Gasphasen-Auger-
spektroskopie zeigen, dass der Kohlenstoff KLL-Peak von Methan, Ethen und
Ethin ausgepra¨gte Unterschiede in der Unterstruktur des Peaks, der sog.
”
line-
shape“, aufweist. Man kann diese, von Rye als Fingerabdruck bezeichneten Un-
terschiede, auf die energetische Lage der Moleku¨lorbitale der Kohlenstoffbindung
zuru¨ckfu¨hren, die sich im Grundzustand auch u¨ber sp3-, sp2- und sp-Hybridisie-
rung beschreiben lassen. In der Gasphase bilden diese Moleku¨lorbitale diskrete
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Abbildung 4.5: Typisches AES-Spektrum einer chemisch entschlichteten Car-
bonfaser, aufgenommen bei 3 kV Beschleunigungsspannung und
3 nA Strahlstrom.
Energieniveaus und der KLL-U¨bergang wird dadurch orbitalspezifisch, wodurch
man verschiedene Bindungsarten des Kohlenstoffs unterscheiden kann. Durch die
bereits beschriebenen Untergrund- und Delokalisationsprozesse wird dieser Fin-
gerabdruck fu¨r Festko¨rper wesentlich schwieriger zu identifizieren. Ramaker [107,
108] und Steffen [109] konnten Unterschiede in der KLL-Peakform von differen-
zierten Peaks unterschiedlicher Kohlenstoff-Allotrope aufzeigen. Abbildung 4.6
zeigt den Kohlenstoff KLL-Peak von verschiedenen Referenz-Proben (einzelner
Kristallit einer polykristallinen Diamant-Probe, HOPG4 als Grafit - und der
amorphe Kohlenstoff-Film eines TEM-Grids als aC5-Referenz) in differenzieller
Form. Die Messungen orientieren sich dabei an Steffens Ergebnissen. Die Unter-
scheidung zwischen Grafit (hier Einstrahlung immer senkrecht zur Basalebene)
und Diamant kann dabei bereits mit einer Messung auch bei ho¨heren Beschleu-
nigungsspannungen (hier 3 kV) sichtbar gemacht werden. Fu¨r die subtilere Un-
terscheidung zwischen Grafit und aC wurde die Spannung auf 1 kV reduziert,
bei der Kohlenstoff den maximalen Ionisationsquerschnitt aufweist [110]. Außer-
dem wurden jeweils zehn Spektren gemessen, die anschließend gemittelt wurden.
Neben den unterschiedlichen Verha¨ltnissen von Peak zu Dip, erkennt man im Ver-
gleich zwischen Grafit und Diamant eine deutlich andere Doppel-Peak-Struktur
im Bereich zwischen 245 eV und 270 eV, die diese beiden Kohlenstoffmodifikatio-
nen eindeutig unterscheidbar macht. Die Peakformen von Grafit und aC sind sich
dagegen deutlich a¨hnlicher, wobei sich im selben Energiefenster ebenfalls Unter-
schiede in der Intensita¨tsverteilung der Doppel-Peak-Struktur zeigen. Daneben
zeigt Grafit eine kleine Schulter bei 266 eV und einen ausgepra¨gten Dip, wa¨hrend
der Dip bei aC nicht so stark ausgepra¨gt ist und eine Stufe bei 281 eV zeigt.
4Engl. H ighly Oriented Pyrolytic Graphite, eine hochgeordnete Form des Grafits
5amorpher Kohlenstoff
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(a) Vergleich zwischen Grafit und Dia-
mant (3 kV, 3 nA)
(b) Vergleich zwischen Grafit und amor-
phem Kohlenstoff (1 kV, 3 nA)
Abbildung 4.6: Ausschnitt des AES-Spektrums im Bereich des Kohlenstoff
KLL-Peaks in differenzieller Darstellung
Man kann u¨ber diese Unterschiede mittels AES verschiedene Kohlenstoff-Mo-
difikationen oberfla¨chensensitiv und lokal unterscheiden [110–113]. Somit bildet
AES eine Mo¨glichkeit, die Kohlenstoff-Modifikation der Oberfla¨che von OX-
und NOX-Carbonfasern zu untersuchen und aufzuzeigen, welche Vera¨nderungen
wa¨hrend der anodischen Oxidation stattfinden.
Auswahl der Faserproben und Messpositionen fu¨r die AES-Messungen
Fu¨r den Vergleich des C KLL-Peaks der Faseroberfla¨chen wurden chemisch ent-
schlichtete Fasern herangezogen, die vor der Untersuchung mit 900 ◦C behandelt
wurden, um den Einfluss von Fremdatomen zu minimieren. Aus den spektrosko-
pischen Untersuchungen (vgl. Abbildung 5.6b auf Seite 81) ist hervorgegangen,
dass der Sauerstoff- und Stickstoffanteil fu¨r diese Proben deutlich geringer ist als
fu¨r unbehandelte Fasern. Außerdem ist der Unterschied im Sauerstoffgehalt zwi-
schen OX und NOX hier am geringsten (vgl. Abbildung 5.4 auf Seite 79).
Im Gegensatz zu den vorgestellten Referenzmaterialien besitzen die ausgewa¨hlten
Carbonfasern eine gekru¨mmte Faseroberfla¨che mit einer ausgepra¨gten Topogra-
phie. Diese fu¨hrt zu Verschattungs- und U¨berstrahlungseffekten in der Sekunda¨r-
elektronenemission an den fibrillaren Strukturen der Faseroberfla¨che. Daher wur-
den aus dem REM6-Bild der Faser Messpunkte auf der Oberfla¨che ausgewa¨hlt,
die als gu¨nstig erachtet wurden. Dabei wurden mo¨glichst flache Stellen auf der
Faser ausgewa¨hlt, in den u¨berwiegenden Fa¨llen handelt es sich dabei um brei-
te Fibrillenstrukturen. Analog dem Vorgehen bei Messung der Referenzspektren
6Rasterelektronenmikroskop
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wurden zehn Messpunkte ausgewa¨hlt und ein gemitteltes Spektrum erstellt. Ab-
bildung 4.7 zeigt einen Ausschnitt aus einem REM-Bild von einer Carbonfaser
mit markierten Messpunkten.
Abbildung 4.7: REM-Bild der Carbonfaseroberfla¨che mit markierten Messpunk-
ten fu¨r die Untersuchung des C KLL-Peaks
4.2 Topographische Charakterisierung der
Carbonfasern mittels Rasterkraftmikroskopie
Neben der spektroskopischen Untersuchung der Carbonfaseroberfla¨che wird auch
eine topographische Analyse durchgefu¨hrt. Ziel ist es dabei, mo¨gliche Rauheits-
unterschiede sowie die Beschlichtung der beiden Fasertypen zu untersuchen. Zu
diesem Zweck kommt ein AFM7 (Dimension 3100, Bruker Corporation) zum Ein-
satz. Die AFM-Bilder werden dabei im Tappingmodus aufgenommen, mit einem
Bildausschnitt von 5µm auf 5µm bei einer Auflo¨sung von 512 auf 512 Daten-
punkten und einer Scanrate von 0,5Hz. Bei Carbonfasern ergibt sich im Vergleich
zu flachen Oberfla¨chen die Herausforderung, dass die Kru¨mmung der Faser in der
Betrachtung der Rauheit mitberu¨cksichtigt werden muss. Eine einfache Betrach-
tung der Rauheit der Fasern ist ohne weiteres nicht mo¨glich, da diese von dem
Faserradius dominiert wird. Daher werden im Rahmen dieser Arbeit zwei Ansa¨tze
verfolgt, um die Rauheit der Fasern auf verschiedenen Gro¨ßenordnungen zu er-
fassen. Zum einen wird ein spektraler Ansatz nach Persson [114–116] verfolgt,
zum anderen kommt in dieser Arbeit die Auswertung der sog. Fibrillen- bzw.
Mikrorauheit und der Nanorauheit der Faser u¨ber eine adaptive Untergrundkor-
rektur zum Einsatz, die Ja¨ger [54, 117] in einer Vorga¨ngerarbeit entwickelt hat.
Im Folgenden sollen diese beiden Ansa¨tze na¨her erla¨utert werden.
7Rasterkraftmikroskop, engl. Atomic Force M icroscope
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4.2.1 Spektrale Betrachtung der Faseroberfla¨che
Persson definiert ein sog.
”
surface roughness power spectrum“ [114], welches sich
an einem PSD8 in der Signalverarbeitung orientiert, um die Beschaffenheit einer
Oberfla¨che zu bewerten. Analog einem PSD handelt es sich dabei um das Ampli-
tudenquadrat der Fourier-Transformation des Ho¨hensignals. Im eindimensionalen
Fall la¨sst sich dies nach Feninat [118] berechnen zu:
C(k) =
1
L
(∫ L
0
z(x)e−i2pixk dx
)2
(4.3)
C(k) repra¨sentiert dabei das PSD, L ist die Gesamtla¨nge der betrachteten Stre-
cke, z(x) das gemessene Ho¨henprofil und k den Wellenvektor bzw. die Wellenzahl,
also die reziproke Wellenla¨nge der betrachteten Strukturgro¨ße.
Das PSD von vielen natu¨rlichen Oberfla¨chen, wie etwa Bruchfla¨chen [114] oder
menschliches Dentin [118], la¨sst sich durch eine Potenzfunktion C(k) ∼ km mit
dem Exponenten m, beschreiben [114]. Um alle Gro¨ßenordnungen der Ober-
fla¨chenstruktur gleichwertig abbilden zu ko¨nnen wird dieses PSD doppelt-loga-
rithmisch skaliert aufgetragen, woraus sich der in Abbildung 4.8 skizzierte Ver-
lauf ergibt. Die reziproke La¨nge L des betrachteten Ho¨henprofils stellt dabei den
Abbildung 4.8: Typischer Verlauf eines PSD fu¨r natu¨rliche Oberfla¨chen (nach
[114])
kleinstmo¨glichen Wellenvektor kL dar. Die kleinstmo¨gliche abbildbare Struktur-
gro¨ße und damit die gro¨ßte Wellenzahl kCut-off wird u¨blicherweise als “Cut-off
Frequenz“ oder auch “high-frequency Cut-off“ bezeichnet. Sofern keine atomaren
Gro¨ßenordnungen erreicht werden, ergibt sich dieser aus der Auflo¨sung der ver-
wendeten Daten. Gema¨ß dem Nyquist-Shannon-Abtasttheorem [119] entspricht
8Spektrale Leistungsdichte, engl. Power Spectral Density
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die Cut-off Frequenz dabei der halben Abtastrate.
In doppelt logarithmischer Skalierung ergibt sich ein lineares Verhalten des PSD
zwischen den Grenzfrequenzen kL und kCut-off . Bei der Analyse von realen Ober-
fla¨chen ko¨nnen zusa¨tzlich sog.
”
Roll-off Frequenzen“ kRoll-off , auch ”
long-distance
Roll-off“ genannt [114], auftreten. Bei kRoll-off knickt das PSD ab und es ergeben
sich Bereiche unterschiedlicher Steigung. Dieser Effekt la¨sst sich auf unterschied-
liche Oberfla¨chenstrukturen bei verschiedenen Gro¨ßenordnungen zuru¨ckfu¨hren.
Persson fu¨hrt als ein Beispiel eine Oberfla¨che an, die sich aus gesinterten Korund-
Partikeln zusammensetzt [114]. Bei der Strukturgro¨ße der Partikel ergibt sich ei-
ne Roll-off Frequenz, unterhalb davon spiegelt der Verlauf des PSD vor allem die
Periodizita¨t der Oberfla¨che mit der mittleren Partikelgro¨ße wider, wa¨hrend es
oberhalb der Roll-off Frequenz die Oberfla¨cheneigenschaften der Partikel abbil-
det. Mittels PSD lassen sich also Unterschiede der Oberfla¨che auf verschiedenen
Gro¨ßenordnungen abbilden und relevante Strukturgro¨ßen, hier etwa die mittlere
Gro¨ße der Korund-Partikel, bestimmen.
Daru¨ber hinaus bietet das PSD auch die Mo¨glichkeit der Rauheitsbestimmung.
Die RMS-Rauheit Rq ist im eindimensionalen Fall definiert u¨ber die mittlere qua-
dratische Abweichung der aufgenommenen Ho¨henwerte zi von einem Untergrund
z′i:
Rq =
√√√√ 1
N
N∑
i=1
(zi − z′i)2 (4.4)
Fu¨r ebene Profile bietet sich eine Bestimmung des Untergrundes u¨ber den Mit-
telwert der N aufgezeichneten Ho¨henwerte an. Fu¨r die Bestimmung der Rauheit
der Carbonfaseroberfla¨che ist dieses Vorgehen jedoch nicht sinnvoll, da die Rau-
heit in diesem Fall hauptsa¨chlich die Faserkru¨mmung widerspiegelt. Rq ist jedoch
weiterhin u¨ber folgende Relation mit dem PSD verknu¨pft [118]:
R2q =
∫ k1
k0
C(k)dk (4.5)
U¨ber eine geeignete Wahl von k0 und k1 kann also die Rauheit der Faserober-
fla¨che auf verschiedenen Gro¨ßenordnungen und somit unabha¨ngig von der Faser-
kru¨mmung ermittelt werden.
Im Kontext der topographischen Analyse von Carbonfasern bietet das PSD folg-
lich die Mo¨glichkeit der Bestimmung von relevanten Gro¨ßenordnungen u¨ber die
Roll-off-Frequenz. Zusa¨tzlich kann die Rauheit der Carbonfaser auf diesen Gro¨-
ßenordnungen und somit unabha¨ngig von der Faserkru¨mmung ermittelt werden.
Zu diesem Zweck wurde zuna¨chst eine Untergrundkorrektur der AFM-Daten mit
einem Untergrund erster Ordnung durchgefu¨hrt. Analog zu dem Vorgehen von Fe-
ninat [118] wurden sie anschließend gema¨ß der Messauflo¨sung in 512 Ho¨henprofile
unterteilt. Fu¨r jedes Ho¨henprofil wurde mit der Software Origin 8.6 eine FFT9
9Schnelle Fourier-Transformation, engl. Fast Fourier T ransform
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durchgefu¨hrt. Als Fensterfunktion kommt dabei ein Von-Hann-Fenster [120], oft
auch als Hanning-Fenster bezeichnet, zum Einsatz. Die Amplitudenfunktionen
der 512 FFTs werden anschließend gemittelt und entsprechend Formel 4.3 in ein
PSD umgerechnet. Dieses Verfahren wurde sowohl parallel zu Faserrichtung als
auch senkrecht dazu durchgefu¨hrt, eine Betrachtung der Ho¨henprofile in senkrech-
ter Richtung hat sich jedoch fu¨r Carbonfasern als wesentlich aussagekra¨ftiger her-
ausgestellt. Daher wird sich im Kontext dieser Arbeit auf diese PSD beschra¨nkt.
4.2.2 Rauheitsbestimmung mittels adaptivem Untergrund
Neben einem Vergleich zum PSD bietet die Bestimmung der Mikro- und Nano-
rauheit nach Ja¨ger [117] die Mo¨glichkeit, die Rauheit der Faser auf verschiedenen
Gro¨ßenordnungen bildgebend sichtbar zu machen. Im Rahmen dieser Arbeit wird
sie zudem fu¨r eine statistische Auswertung der Faseroberfla¨chen angewandt.
Ja¨ger verwendet einen adaptiven Untergrund nach Eilers [121, 122] um Substruk-
turen auf der Faser von der Faserkru¨mmung zu trennen. Die Anpassung des Un-
tergrunds z′ an die gemessenen Daten z erfolgt dabei durch die Minimierung
folgenden Terms:
S =
∑
i
wi(zi − z′i)2 + λ
∑
i
(∆2z′i)
2 (4.6)
∆2z′i = (z
′
i − z′i−1)− (z′i−1 − z′i−2) (4.7)
Dabei stellt zi die gemessenen Datenpunkte und z
′
i die Koordinaten des Unter-
grundes dar. wi ist ein Gewichtungsfaktor, der die Mo¨glichkeit eines symmetri-
schen oder asymmetrischen Fits bietet. Im Rahmen dieser Arbeit wurde er so
eingestellt, dass sich ausschließlich ein symmetrischer Untergrund ergibt. Ent-
scheidend fu¨r die Auswertung der Rauheit der Carbonfasern ist der Faktor λ.
Mit ihm la¨sst sich der mittlere Abstand des Untergrunds zu den Messpunkten
einstellen, wobei der Abstand umso kleiner wird, je kleiner λ gewa¨hlt wird. Ja¨ger
[54] nutzt diesen Faktor, um Strukturen mit verschiedenen Gro¨ßenordnungen auf
der Faser zu erfassen. Dazu werden zwei Werte fu¨r λ ausgewa¨hlt, die verschie-
dene Gro¨ßenordnungen auf der Faser abbilden. Nach dem Untergrundabzug mit
λ = 105 verbleibt die fibrillare Struktur der Faseroberfla¨che mit Gro¨ßenordnungen
im Bereich 100 nm. Ja¨ger bezeichnet die so ermittelte Rauheit als Fibrillen- oder
Mikrorauheit. Fu¨r einen Wert von λ = 100 wird auch die Fibrillenstruktur der
Faser angefittet, die ermittelte Rauheit spiegelt folglich Nanostrukturen auf den
Fibrillen wider, weshalb sie als Nanorauheit bezeichnet wird. Abbildung 4.9 zeigt
die AFM-Aufnahme einer Carbonfaser und die entsprechenden Bilder nach Un-
tergrundkorrektur zur Bestimmung der Mikro- und Nanorauheit. Aus diesen Bil-
dern wird die mittlere Rauheit Ra, gemittelt u¨ber das komplette jeweilige Bild,
bestimmt. Fu¨r eine statistische Auswertung werden jeweils drei Bilder an drei
verschiedenen Fasern derselben Modifikation aufgenommen.
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(a) Ausgangsdaten: AFM-Bild der Ober-
fla¨che einer Carbonfaser in 3D-
Darstellung
(b) Darstellung der Mikrorauheit durch
Untergrundkorrektur mit λ = 105 aus
Daten in Abbildung 4.9a extrahiert
(c) Darstellung der Nanorauheit
(Farbskala) durch Untergrundkor-
rektur mit λ = 100 aus Daten in Ab-
bildung 4.9a extrahiert. In Graustufen
ist die Mikrorauheit hinterlegt
Abbildung 4.9: Darstellung der Rauheit auf verschiedenen Gro¨ßenskalen nach
entsprechendem Untergrundabzug (nach Ja¨ger [54][117])
4.3 Volumencharakterisierung mittels
Ro¨ntgencomputertomographie
Ro¨ntgen-CT10 za¨hlt zu den zersto¨rungsfreien Untersuchungsmethoden. Fu¨r die
Untersuchung von Faserverbundwerkstoffen bietet sich die Verwendung von Ro¨nt-
gen-NanoCT an, um u.a. Defekte, Poren und Faserverteilungen im Komposit [123,
124] auf Mikro- und Nanoskala sichtbar zu machen. Damit liefert Ro¨ntgen-CT
10Computertomographie
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eine Alternative zu mikroskopischen Untersuchungen an Schliffbildern [125], fu¨r
die die Proben aufwa¨ndig pra¨pariert werden mu¨ssen. Neuere Ansa¨tze verwenden
Ro¨ntgen-CT in Kombination mit integrierter thermischer oder mechanischer Be-
lastung, so dass die Scha¨digung des Materials in-situ wa¨hrend des Versuchsablaufs
beobachtet werden kann [126].
Aufbau und Messprinzip
Der prinzipielle Aufbau des verwendeten Ro¨ntgen-Computertomographen (Phoenix
nanotom m, General Electric Company Coporation) ist in Abbildung 4.10a ge-
zeigt. Es handelt sich dabei um einen Kegelstrahl Ro¨ntgen-Computertomographen
[127]. Mit Hilfe einer Ro¨ntgenquelle wird die Probe mit Ro¨ntgenstrahlen bestrahlt
(a) Schematischer Aufbau eines Kegelstrahl Ro¨ntgen-
Computertomographs (nach [127])
(b) Aufbau einer Trans-
missionsro¨ntgenro¨hre
fu¨r Aufnahmen mit
Fokus im sub-µm-
Bereich (nach [128,
129])
Abbildung 4.10: Aufbau des verwendeten Ro¨ntgen-Computertomographen
und entsprechende Ro¨ntgenbilder an einem Detektor aufgenommen. Bei dem
hier verwendeten Computertomographen handelt es sich um einen Diodenfeld-
Detektor. Die Probe wird anschließend automatisiert um einen bestimmten Win-
kelabschnitt rotiert und erneut ein Bild aufgenommen. Das Winkelsegment ergibt
sich aus dem Quotienten der 360◦-Rotation und der - vom Nutzer festgelegten -
Anzahl an Projektionen. Dieser Prozess wird so oft wiederholt, bis die Probe um
360◦ rotiert ist.
Als Ro¨ntgenquelle dient eine Transmissions-Ro¨ntgenro¨hre (vgl. Abbildung 4.10b),
die durch ihre Geometrie ho¨here erreichbare Vergro¨ßerungen liefert als eine ver-
gleichbare Reflexionsro¨hre wie man sie z.B. aus der Ro¨ntgendiffraktometrie kennt.
Als Targetmaterial wird in dieser Arbeit Diamant verwendet. Die Gro¨ße des
Brennpunktes auf dem Target limitiert maßgeblich die mo¨gliche Auflo¨sung des
spa¨teren Ro¨ntgenbildes, weshalb hier eine spezielle Fokussierung des Elektronen-
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strahls verwendet wird, so dass sich Brennpunktgro¨ßen im µm-Bereich und dar-
unter ergeben.
Der Materialkontrast in der Probe kommt durch Absorption gema¨ß des Lambert-
Beerschen Gesetzes zustande:
IT = I0 · e−αd (4.8)
I0 ist dabei die eingestrahlte und IT die transmittierte Intensita¨t der Ro¨ntgen-
strahlung, d die Dicke des bestrahlten Materials und α der materialabha¨ngige
Absorptionskoeffizient. In dem Energiebereich, der auf Labormaßstab verwendet
wird, sind die relevanten Absorptionsmechanismen dabei Photoeffekt und Comp-
toneffekt [130]. Der Absorptionskoeffizient ist direkt proportional zur Dichte ρ.
Des Weiteren ergibt sich die Abha¨ngigkeit α ∝ Z4λ3 zur Kernladungszahl Z des
untersuchten Materials und Wellenla¨nge λ der verwendeten Strahlung [130]. Ana-
log dem Schattenwurf ergibt sich ein Ro¨ntgenbild, wobei verschiedene Materialien
anhand ihrer Ro¨ntgenabsorption unterschieden werden ko¨nnen.
Im Kontext von CT-Anwendungen auf Labormaßstab ist die Bremsstrahlung
entscheidend fu¨r die Bildgebung. Der Stromfluss auf das Target legt den γ-
Photonenfluss und daraus folgend die Intensita¨t der Ro¨ntgenstrahlung fest, wa¨h-
rend die angelegte Spannung U gema¨ß der Formel λmin =
h · c
e ·U die minimale
Wellenla¨nge des Ro¨ntgenspektrums bestimmt. Da sich Ro¨ntgenstrahlen nicht fo-
kussieren lassen, ist der Vergro¨ßerungsfaktor des Bildes analog dem Schatten-
wurf u¨ber den Strahlensatz gegeben und ergibt sich zu
DQuelle−Detektor
DQuelle−Probe
(vgl. Ab-
bildung 4.10a). Der Vergro¨ßerungsfaktor legt zusammen mit der Auflo¨sung des
Detektors die sog. Voxelgro¨ße, die Gro¨ße eines dreidimensionalen Pixels, fest.
Daru¨ber hinaus ist die Belichtungszeit ein wichtiger Einflussfaktor fu¨r die Bild-
qualita¨t, der maßgeblich das Hintergrundrauschen beeinflusst. Tabelle 4.2 zeigt
einen U¨berblick u¨ber die in dieser Arbeit verwendeten Parametersa¨tze. Fu¨r die
Messungen an silizierten Proben wurde zusa¨tzlich ein Silizium-Filter verwendet,
der an der Ro¨ntgenquelle befestigt wurde. Dieser verringert Artefakte aufgrund
von Strahlaufha¨rtungseffekten [131, 132], die bei Untersuchung von Materialien
mit hohem Absorptionskoeffizienten versta¨rkt auftreten.
Rekonstruktion der Dichtefunktion
Bei einfachen Ro¨ntgenbildern ergibt sich das Problem, dass auch die Schichtdicke
gema¨ß des Lambert-Beerschen Gesetzes zum Intensita¨tsabfall beitra¨gt. Es kann
aus einer einfachen Projektion im Allgemeinen nicht unterschieden werden, ob
sich ein Kontrast zwischen zwei Bereichen des Bildes aufgrund von dichterem
Material oder einer ho¨heren Schichtdicke ergibt. In der CT wird das Objekt je-
doch schrittweise rotiert und nach jedem Winkelschritt eine Ro¨ntgenprojektion
aufgenommen. Diese Ro¨ntgenbilder werden dann bei der Rekonstruktion verschie-
denen Filtern unterzogen und invertiert. Aus den Projektionen wird dann mittels
Feldkamp-Algorithmus (fu¨r mehr Informationen siehe:[133–135]) eine dreidimen-
sionale Dichtefunktion berechnet.
Im Gegensatz zur einfachen Projektion kann aus der Rekonstruktion zwischen
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Proben Spannung (kV) Stromsta¨rke (µA) Voxelgro¨ße (µm)
CFK 50 140 1,3
CFC 50 200 2,5
Kurzfaserversta¨rktes
Modellsystem
vor Silizierung
35 200 3
Kurzfaserversta¨rktes
Modellsystem
nach Silizierung
140 40 3
Proben Anzahl an Projektionen Belichtungszeit(ms)
CFK 1500 1500
CFC 1000 1500
Kurzfaserversta¨rktes
Modellsystem
vor Silizierung
1000 1500
Kurzfaserversta¨rktes
Modellsystem
nach Silizierung
1000 1500
Tabelle 4.2: U¨berblick u¨ber die verwendeten Parameter der Ro¨ntgen NanoCT-
Aufnahmen
Schichtdicke und Materialbeschaffenheit unterschieden werden. Aufgrund der In-
version der Projektionen besitzen im rekonstruierten Volumen Materialien aus
Elementen mit ho¨heren Kernladungszahlen und ho¨herer Dichte einen helleren
Grauwert. Dies kann in sog. virtuellen Querschnitten durch die Probe visuali-
siert werden. Daraus kann die laterale Zusammensetzung der Probe mit beliebi-
ger Orientierung untersucht werden. Abbildung 4.11 zeigt an einer beispielhaft
gewa¨hlten CFK-Probe (Abbildung 4.11a) eine Projektion bei einer Winkelpositi-
on (Abbildung 4.11b) und einen virtuellen Querschnitt nach der Rekonstruktion
(Abbildung 4.11c).
Quantitative Auswertung von CT-Daten
Neben der qualitativen Betrachtung virtueller Querschnitte zur zersto¨rungsfreien
Untersuchung der Probe, kann die rekonstruierte Dichtefunktion auch genutzt
werden, um Probeneigenschaften quantitativ zu erfassen. Dazu wird in dieser Ar-
beit das Programm “Image J“ [136, 137] verwendet. Das rekonstruierte Volumen
wird zu diesem Zweck als Bildstapel exportiert und die Bilder unter Anwendung
des Tresholding-Verfahrens nach Otsu [138] in Bina¨rbilder u¨berfu¨hrt. Mit dem
Plugin Voxelcounter [139] ko¨nnen dann reproduzierbar relative Volumenantei-
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(a) Fotografie einer
untersuchten CFK-
Beispielprobe
(b) Eine der Projektionen
der Probe, die wa¨hrend
der Messung bei ver-
schiedenen Winkelpo-
sitionen aufgenommen
werden
(c) Virtueller
La¨ngsquerschnitt
durch die Probe
nach abgeschlosse-
ner Rekonstruktion.
Abbildung 4.11: Projektion und virtueller Querschnitt an Hand einer beispiel-
haft gewa¨hlte CFK-Probe
le bestimmt werden, je nachdem welche Materialanteile mit dem Tresholding–
Verfahren markiert werden. Im Rahmen dieser Arbeit werden die CT–Daten da-
zu genutzt, die Porosita¨t der Komposite zu bestimmen. Abbildung 4.12 zeigt
den Ablauf dieses Verfahrens. Es ist dabei ein virtueller Querschnitt durch eine
CFK-Probe zu sehen (Abbildung 4.12a), wobei in Schwarz Lufteinschlu¨sse, in
Hellgrau Harznester und in Weiß Fasern zu erkennen sind. Mittels Thresholding-
Verfahren werden die Lufteinschlu¨sse markiert (Abbildung 4.12b) und das Bild in
ein Bina¨rbild u¨berfu¨hrt (Abbildung 4.12c). Die Grauwerte “Schwarz“ und “Weiß“
sind nun klar definiert und der Anteil der schwarzen Pixel an den Gesamtpixeln
kann ausgeza¨hlt werden. Wendet man dieses Verfahren auf Bildstapel mit meh-
reren tausend Bildern an, so kann man die relative Porosita¨t des Probenko¨rpers
im betrachteten Volumen bestimmen.
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(a) Bildausschnitt aus ei-
nem virtuellen Quer-
schnitt durch eine
CFK-Probe
(b) Markierung u¨ber
Tresholding-
Verfahren nach Otsu
(c) Erzeugtes Bina¨rbild
Abbildung 4.12: Ablauf des verwendeten Tresholding-Verfahrens zur Bestim-
mung der Porosita¨t. Eine Ausza¨hlung der schwarzen Pixel des
so entstandenen Bina¨rbildes ergibt in diesem Beispiel eine Po-
rosita¨t von 18,2%
4.4 Einzelfaser Push-in und Push-out
Untersuchungen
Makromechanische Eigenschaften in faserversta¨rkten Kompositen werden, neben
der Anbindung zwischen Faser und Matrix, durch eine Vielzahl verschiedener
mikroskopischer Einflussfaktoren bestimmt. Dabei spielen z.B. mikro- und na-
noskopische Defekte in Matrix und Fasern eine Rolle oder mesoskopische Pro-
zessierungsfehler wa¨hrend der Herstellung, wie Poren, Delaminationen, Ablage-
fehler bei Laminaten und Unregelma¨ßigkeiten im lokalen Faservolumengehalt.
Selbst bei ausgereiften Herstellungsverfahren sind diese Defekte nie vo¨llig zu ver-
hindern. Mikromechanische Testverfahren, die ausschließlich die Faser-Matrix-
Anbindung charakterisieren, stellen daher wichtige Untersuchungsmo¨glichkeiten
in der Faserverbundforschung dar. Zu diesem Zweck wurden verschiedene Verfah-
ren entwickelt, wie z.B. der Einzelfaser-Pull-out Versuch [140], der Einzelfaser-
Fragmentierungsversuch [141] oder der Microbond-Test [142].
Im Rahmen dieser Arbeit kommt der Einzelfaser-Push-in bzw. Push-out Test zum
Einsatz, ein im Jahre 1984 von Marshall [143] erstmals vorgestelltes mikromecha-
nisches Testverfahren. Dabei erfolgt die Krafteinleitung auf eine einzelne Faser
an der Oberfla¨che eines Querschliffs u¨ber die Belastung mit einem Nanoindenter.
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Der Push-in/Push-out Test bietet im Vergleich zu den oben erwa¨hnten Metho-
den den Vorteil, dass Proben aus makroskopischen Bauteilen pra¨pariert werden
ko¨nnen und keine Modellsysteme vonno¨ten sind. Damit ko¨nnen Effekte wie etwa
der Einfluss von Nachbarfasern oder thermische Restspannungen [144] auf die
Faser-Matrix-Anbindung erfasst werden.
Dieses Verfahren wird in dieser Arbeit in allen Prozessierungsstadien der Flu¨ssig-
silizierung (CFK-Gru¨nko¨rper, CFC und C/C-SiC) eingesetzt, um die Faser-Matrix-
Anbindung zu charakterisieren. In den folgenden Abschnitten wird daher na¨her
auf die Probenpra¨paration fu¨r Push-out Versuche und die Interpretation der
Kraft-Weg-Kurven eingegangen. Des Weiteren wird der Ablauf von zyklischen
Push-out Experimenten geschildert, die fu¨r eine energetische Auswertung no¨tig
sind. Fu¨r eine detaillierte Beschreibung des Push-out Experiments sei auf [145]
verwiesen.
4.4.1 Pra¨paration von Push-in und Push-out Proben
Anforderungen an Push-out Proben
Um die Fasern pra¨zise belasten zu ko¨nnen, beno¨tigt man fu¨r den Push-in und
Push-out Test polierte Querschnitte der zu betrachtenden Probe. Der Poliervor-
gang dient zusa¨tzlich dazu, Defekte an der Probenoberfla¨che und damit Sto¨r-
einflu¨sse auf das Ergebnis des Push-in/Push-out Tests zu minimieren. Um idea-
le Krafteinleitung auf die Faser zu gewa¨hrleisten, soll die Orientierung des In-
denters bei Belastung senkrecht zum Faserquerschnitt sein. Daher mu¨ssen die-
se Querschnitte planparallel und senkrecht zu einer bekannten Faserorientierung
pra¨pariert werden. Beim Push-in Versuch sind die Proben beliebig dick. Fu¨r Push-
out Untersuchungen werden die Proben zusa¨tzlich gedu¨nnt und ru¨ckseitig poliert.
Die Du¨nnung ha¨ngt dabei vom Probentyp und der Faser-Matrix-Anbindung ab
und muss individuell bestimmt werden.
Pra¨parationsprozedur fu¨r Carbostick Gru¨nko¨rper
Fu¨r die Pra¨paration der Push-Out Proben kamen Typ I Carbosticks (vgl. Kapitel
3.2) zum Einsatz. Diese wurden mit einem Einbettharz (Epofix, Struers GmbH)
versta¨rkt. Die so entstandenen Proben wurden mit einer Schleif- und Polierma-
schine (Tegraforce1, Struers GmbH) quer zur Faserrichtung poliert. Anschließend
wurden parallel zur polierten Probenseite mit einer wassergeku¨hlten Diamant-
Scheibensa¨ge (Low-Speed Diamond Saw, Isomet, Buehler GmbH) etwa 500µm
dicke Probenpla¨ttchen abgesa¨gt. Die Du¨nnung der Probe erfolgte durch einen
La¨ppprozess [146], d.h. den abrasiven Materialabtrag mit losem Korn. Dafu¨r wur-
de die Ru¨ckseite der Probe an einer La¨pp- und Poliermaschine (PM5, Logitech
Ltd.) planparallel zur Vorderseite gela¨ppt bis zum Erreichen der gewu¨nschten Di-
cke. Aufgrund der Porosita¨t der Proben war ein ru¨ckseitiges Polieren der Probe
nicht mo¨glich. Dadurch kann es bei der Auswertung der Push-out Messungen zur
U¨berscha¨tzung der instabilen Rissla¨nge kommen. Die Grenzfla¨chenbruchza¨higkeit
ist als Materialparameter unabha¨ngig von der Beschaffenheit der Probenru¨ckseite
52
4.4 Einzelfaser Push-in und Push-out Untersuchungen
und auch an diesen Proben bestimmbar. Tabelle 4.3 zeigt eine U¨bersicht u¨ber die
Prozessierungsparameter fu¨r Proben im CFK-Zustand.
Prozess verwendete Platte Abrasiv Ko¨rnung (µm)
Schleifen, Polieren Poliervlies Diamant 9-1
La¨ppen Gußeisen SiC 2,5
Prozess Anpresskraft (N) Rotationsgeschwindigkeit (rpm) Dauer (min)
Schleifen, Polieren 40-25 150-90 60
La¨ppen 6 7 60
Tabelle 4.3: U¨bersicht u¨ber Prozessparameter fu¨r die Pra¨paration von Push-out
Proben aus Carbostick-Gru¨nko¨rpern
Pra¨parationsprozedur fu¨r carbonisierte Carbosticks
Auch fu¨r die Pra¨paration der CFC-Proben kamen mit einem Einbettharz (Durocit,
Struers GmbH) versta¨rke Typ I Carbosticks zum Einsatz. Wa¨hrend der Carbo-
nisierung steigt die Porosita¨t im Vergleich zu den CFK-Proben. Dies fu¨hrt dazu,
dass die mechanische Stabilita¨t der Proben abnimmt, wodurch eine Du¨nnung der
CFC-Proben in den fu¨r Push-out Tests beno¨tigten Dickenbereich nicht mo¨glich
war. Fu¨r dieses Prozessstadium kommen daher Push-in Versuche zur Charakte-
risierung der mikromechanischen Eigenschaften zum Einsatz. Von den eingebette-
ten CFC-Proben wurde mit einer Fadensa¨ge (Wire Saw TypeWS-22, K.D.unipress)
ca. 2mm dicke Probenpla¨ttchen senkrecht zur Faserrichtung abgesa¨gt. Die Vor-
derseite dieses Pla¨ttchens wurde zuna¨chst plan gela¨ppt und anschließend am sel-
ben Gera¨t mit kollodialer Kieselsa¨ure (Syton, Logitech Ltd.) poliert. Die Ru¨ckseite
der Probe wurde abschließend parallel zur Vorderseite gela¨ppt. Eine weitere Du¨n-
nung der Probe fand nicht statt. Tabelle 4.4 zeigt eine U¨bersicht u¨ber die Pro-
zessierungsparameter fu¨r Proben im CFC-Zustand.
Prozess verwendete Platte Abrasiv Ko¨rnung (µm)
La¨ppen Gusseisen SiC 3
Polieren Polyurethan Syton 0,032
Prozess Anpresskraft (N) Rotationsgeschwindigkeit (rpm) Dauer (min)
La¨ppen 9 7 60
Polieren 12 20 240
Tabelle 4.4: U¨bersicht u¨ber Prozessparameter fu¨r die Pra¨paration von Push-in
Proben aus carbonisierten Carbosticks
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Pra¨parationsprozedur fu¨r C/C-SiC-Proben
C/C-SiC-Proben mit eingebetteten Typ I Carbosticks wurden an der La¨ppma-
schine beidseitig mit einer Borcarbid-Suspension mit 9µm Ko¨rnung gedu¨nnt.
Fu¨r den Polierprozess kamen zwei verschiedene Diamantsuspensionen zum Ein-
satz. Zuna¨chst kam eine Ko¨rnung von 1µm (DiaPro NapB1, Struers GmbH) zum
Einsatz, anschließend wurde eine Ko¨rnung von 250 nm (DP-SuspensionP, Stu-
ers GmbH) fu¨r die Endbearbeitung des Schliffs verwendet. Tabelle 4.5 zeigt eine
U¨bersicht u¨ber die Prozessparameter fu¨r Proben im C/C-SiC-Zustand.
Prozess verwendete Platte Abrasiv Ko¨rnung (µm)
La¨ppen Gusseisen B4C 9
Polieren Gusseisen Diamant 1/0,25
Prozess Anpresskraft (N) Rotationsgeschwindigkeit (rpm) Dauer (min)
La¨ppen 9 7 60
Polieren 15 15 20/10
Tabelle 4.5: U¨bersicht u¨ber Prozessparameter fu¨r die Pra¨paration von Push-out
Proben aus silizierten Carbosticks
Fixierung auf dem Probenhalter
Abschließend mu¨ssen die fertig pra¨parierten Proben fu¨r die Indentierung der Fa-
sern fixiert werden. Dazu wurden Glassubstrate verwendet. In die Glassubstrate
wurde mit einer Drahtsa¨ge eine ca. 60µm breite Kerbe gesa¨gt. Die Proben wur-
den quer auf dieser Kerbe mit Quarzwachs (0CON-200, Logitech Ltd.) befestigt
(vgl. Abbildung 4.13). Push-out Versuche werden an den Fasern durchgefu¨hrt,
die sich u¨ber der Kerbe befinden. Dadurch wird beim Versagen der Faser-Matrix-
Anbindung Widerstand durch das Substrat vermieden. Fu¨r Push-in Proben ist
dies nicht no¨tig. Die Glastra¨ger wurden abschließend mit Sekundenkleber auf
einem Edelstahlzylinder befestigt, der als Probentra¨ger dient.
4.4.2 Versuchsdurchfu¨hrung
Die Push-in und -out Proben werden am sog. Universellen Nanomechanischen
Tester (UNAT, Asmec GmbH) untersucht. Der UNAT bietet die Mo¨glichkeit,
u¨ber ein Digitalmikroskop und einen Pra¨zisions-Positioniertisch die Indentations-
position auf der Probe mit einer Genauigkeit von ±1µm festzulegen. Die Kraft-
Weg-Kurven der Nanoindentation ko¨nnen auf Gro¨ßenordnungen im µN- bzw.
nm-Bereich aufgelo¨st werden.
Fu¨r den Push-out Versuch werden Diamantspitzen verwendet, die die Form von
Kegelstu¨mpfen (engl. Flat-end-Cone oder Flat-Punch) besitzen. Die Form der
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Abbildung 4.13: Schematische Darstellung der Befestigung einer Push-out Pro-
be auf einem eingekerbten Glastra¨ger
Spitze wird gewa¨hlt, um Matrixkontakt wa¨hrend des Push-in/-out Tests zu ver-
meiden. Diamant als Spitzenmaterial gewa¨hrleistet eine mo¨glichst große Stei-
figkeit der Spitze. Daru¨ber hinaus wird die Gera¨testeifigkeit fu¨r die jeweiligen
Spitzen kalibriert, so dass die Nachgiebigkeit des Aufbaus bei der Messung be-
ru¨cksichtigt werden kann.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei unterschiedliche Indentertypen verwendet,
die im Folgenden FC4 (vgl. Abbildung 4.14a) und FC5 (vgl. Abbildung 4.14b)
genannt werden. Der Durchmesser der Stirnfla¨che bei FC4-Indenterspitzen ent-
(a) REM-Bild einer FC4-Spitze (b) REM-Bild einer FC5-Spitze
Abbildung 4.14: Vergleich der beiden verwendeten Spitzentypen
spricht 4,2µm, wa¨hrend er bei FC5-Indenterspitzen 5,3µm betra¨gt. Die La¨nge
beider Spitzentypen entspricht dabei zwischen 4µm und 6µm. Wie in Kapitel
3.1 gezeigt, liegt bei den in dieser Arbeit verwendeten Fasern eine Verteilung aus
verschiedenen Querschnittstypen vor, mit vorwiegend nierenfo¨rmigen Fasern. Die
FC4-Indenter lassen sich im Rahmen der Positioniergenauigkeit an allen vorlie-
genden Fasern verwenden, wa¨hrend bei der Verwendung von FC5-Indentern eine
Auswahl getroffen werden muss und besonders große nierenfo¨rmige oder ovale
Fasern fu¨r die Versuche verwendet werden. Durch die kleinere Querschnittsfla¨che
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der FC4-Indenter ergeben sich jedoch deutlich ho¨here Druckspannungen an der
Kontaktfla¨che zwischen Spitze und Faser. Diese Druckspannungen sind indirekt
proportional zur Kontaktfla¨che. Dadurch ergibt sich bei gleicher a¨ußerer Kraft
folgendes Verha¨ltnis der Druckspannung von dem Spitzendurchmesser:
σFC4
σFC5
=
d2FC5
d2FC4
(4.9)
Dies bedeutet, dass die Druckspannung an der Kontaktfla¨che zwischen Indenter
und Faser bei gleicher Kraft fu¨r FC4-Spitzen um 60% erho¨ht ist im Vergleich
zu FC5-Spitzen. Dieser Sachverhalt kann zur signifikanten plastischen Verfor-
mung der Faser-Stirnfla¨che bei Push-out Versuchen mit FC4-Spitzen fu¨hren (siehe
Abbildung 4.15a). Bei der energetischen Auswertung zyklischer Push-out Tests
kann die aufgebrachte plastische Energie zur Verformung der Faser nicht von
der Rissenergie getrennt werden. Daher werden fu¨r diese Versuche FC5-Spitzen
verwendet. Bei Push-in Untersuchungen sind die Rissla¨ngen im Gegensatz zu
Push-out Untersuchungen unbekannt, daher kann bei diesen Tests keine Grenz-
fla¨chenbruchza¨higkeit ermittelt werden. Fu¨r diese Versuche wurde die bessere
Positionierbarkeit der FC4-Spitzen als vorteilhaft erachtet, weshalb sie fu¨r die
Push-in Versuche zum Einsatz kamen. Um den Unterschied zwischen dem Ein-
satz der beiden Spitzentypen zu zeigen, sind in Abbildung 4.15 AFM-Bilder von
gepru¨ften Fasern der vorherrschenden Querschnittsform in CFK-Proben gezeigt,
wobei der Versuch vor dem vollsta¨ndigen Versagen der Faser-Matrix-Grenzfla¨che
abgebrochen wurde (FC4: bei 1200 nm Indenterauslenkung, FC5: bei 2000 nm
Indenterauslenkung). Obwohl der Versuch mit dem FC4 Indenter bei geringerer
Indenterauslenkung abgebrochen wurde, ist eine deutlich ausgepra¨gtere plastische
Verformung der Faser erkennbar.
(a) AFM-Bild eines Abdrucks eines FC4-
Indenters auf einer nierenfo¨rmigen
Faser.
(b) AFM-Bild eines Abdrucks eines FC5-
Indenters auf einer nierenfo¨rmigen
Faser.
Abbildung 4.15: Vergleich der plastischen Abdru¨cke der beiden Spitzentypen
auf nierenfo¨rmigen Fasern
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Die Push-out Experimente in dieser Arbeit wurden alle weggesteuert durch-
gefu¨hrt. Bei Messung von Push-out Kurven mit unterschiedlichen Geschwindig-
keiten konnte im Rahmen der Messgenauigkeit keine Vera¨nderung mit der Ver-
suchsgeschwindigkeit festgestellt werden. Der Einfluss von viskoelastischen Effek-
ten in den CFK Proben kann somit vernachla¨ssigt werden. Die Auslenkungsrate
wurde fu¨r alle Probenzusta¨nde auf 50 nm/s festgelegt.
4.4.3 Interpretation von Push-out Kurven
Anhand von Abbildung 4.16 wird zuna¨chst der Ablauf eines klassischen kontinu-
ierlichen Push-out Versuchs nach Kerans [147], Parthasarathy [148] und Mu¨ller
[149] erla¨utert. Die Krafteinleitung auf die Faser erfolgt u¨ber eine Indenterspitze.
Zuna¨chst kommt es zur Ausbildung einer Kontaktfla¨che zwischen Spitze und zu
pru¨fender Faser (4.16a). Bei weiterer Belastung kommt es zu einer elastischen
Verformung von Faser und Matrix. Fu¨r CMC-Proben kann die plastische Verfor-
mung der Matrix als vernachla¨ssigbar angenommen werden. Ja¨ger konnte zeigen,
dass bei Push-out Experimenten an CFK-Proben auch die plastische Verformung
der Matrix eine wichtige Rolle spielen kann [150] und hier nicht in jedem Fall
vernachla¨ssigt werden darf.
Mit zunehmender Belastung bilden sich Scherspannungen entlang der Faser-Matrix-
Grenzfla¨che aus. Ab einer gewissen, bei genu¨gend hoher Probensteifigkeit dicken-
unabha¨ngigen Grenzspannung, kommt es zur Rissinitiierung eines Mode II Risses
an der Probenvorderseite (4.16b). Die Rissinitiierung wird von einer elastischen
und plastischen Kompression der Faser begleitet. Sie wird dabei unter die Pro-
benoberfla¨che eingedru¨ckt. Bei Push-out Untersuchungen an CMC-Proben mit
genu¨gend hoher Anbindung kann es bei Rissinitiierung zu einem instabilen Riss-
wachstum kommen, das sich in der Kraft-Weg-Kurve als Last-Abfall bemerkbar
macht. Bei niedrigen Anbindungskra¨ften ergibt sich dagegen ein kontinuierlicher
Verlauf [151]. Im Rahmen dieser Arbeit konnten bis auf wenige Einzelfa¨lle an
dieser Stelle keine Lastabfa¨lle oder andere Signaturen in den Kraft-Weg-Kurven
beobachtet werden.
Nach der Rissinitiierung setzt stabiles Risswachstum ein (4.16c) und es wird kon-
tinuierlich Energie dissipiert. Reibung zwischen den bereits abgelo¨sten Fla¨chen
kann sich dabei stabilisierend auf das Risswachstum auswirken [147]. Ein Push-
in Versuch wird in diesem Versuchsfortschritt abgebrochen, da die Rissfront bei
Proben mit mesoskopischen Dicken nicht die Probenru¨ckseite erreicht bevor die
Faser versagt.
Ist die Probe jedoch gedu¨nnt, so wandert die Rissspitze zur Probenunterseite.
Bei genu¨gend kleinem Abstand der Rissspitze zur Probenunterseite (nach Kerans
[147] in der Gro¨ßenordnung einiger Faserdurchmesser) werden die Scherkra¨fte an
der Grenzfla¨che zwischen Faser und Matrix so hoch, dass es zu instabilem Riss-
wachstum und einer spontanen Ablo¨sung der restlichen angebundenen Fla¨che
kommt (4.16d). Wie Mu¨ller experimentell aufzeigen konnte [145, 149] ist die La¨nge
des instabilen Risswachstums (4.16d) dabei unabha¨ngig von der Probendicke.
Bei diesem Versagen relaxiert die in der gestauchten Faser gespeicherte elastische
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Energie. Die Faser tritt an der Probenru¨ckseite heraus. Diese Bewegung ist so
schnell, dass die Regelung des Indenters nicht folgen kann.
Aus diesen mikromechanischen Prozessen ergeben sich Kraft-Weg-Kurven wie in
Abbildung 4.17 dargestellt. Zuna¨chst bildet sich die Kontaktfla¨che zwischen In-
denter und Faser aus (A). Hat diese sich vollsta¨ndig ausgebildet, folgt der linear-
elastische Bereich. Ab einer gewissen Belastung weicht die Kurve vom linear-
elastischen Verhalten ab (B), dies kann je nach untersuchtem Materialtyp ver-
schiedene Ursachen haben. Bei Kompositen mit duktiler Polymer-Matrix kann es
zur plastischen Verformung der Matrix vor der Rissinitiierung kommen, was dann
die Abweichung vom linear-elastischen Verhalten erzeugt. In solchen Kompositen
kann die Rissinitiierung nicht eindeutig aus dem Kraft-Weg-Diagramm abgelesen
werden. Fu¨r Komposite mit spro¨der keramischer Matrix la¨sst sich die Nichtli-
nearita¨t in der Kraft-Weg-Kurve direkt auf Rissinitiierung zuru¨ckfu¨hren [151].
Bei einem solchen Verhalten folgt dann ein Bereich des stabilen Risswachstums
(C), wa¨hrend fu¨r CFK-Proben hier der U¨bergang zwischen plastischer Verfor-
mung und stabilem Risswachstum stattfindet. Da die Nachgiebigkeit des Systems
fu¨r beide mo¨glichen Mechanismen mit weiterer Auslenkung zunimmt, steigt die
Kraft mit abnehmender Steigung bis zum Kraftmaximum. Schließlich kommt es
hier zum instabilen Risswachstum und dem damit verbundenen Versagen der An-
bindung (D). Bei duktiler Anbindung der Faser kann vor dem Versagen noch ein
Bereich abnehmender Kraft beobachtet werden, bei spro¨den Systemen findet es
dagegen am oder kurz nach dem Kraft-Maximum statt [144]. Bei Versagen der
Grenzfla¨che kommt es zur Auslenkung der Faser mit hoher Geschwindigkeit. Die
Indenterspitze kann dieser schnellen Bewegung nicht folgen und es kommt zum
Auftreten von Regelungssignaturen (E). Anhand von Grafik 4.17 wird ersicht-
lich, dass signifikante Punkte der Kurve nicht immer eindeutig einem bestimmten
Prozess zuzuordnen sind. Zur Aufkla¨rung des vorliegenden Versagensmechanis-
mus kann eine begleitende mikroskopische Betrachtung, etwa mittels REM oder
AFM, verwendet werden. Dabei wird der Versuch an signifikanten Zwischenstufen
abgebrochenen und mikroskopisch betrachtet [150, 152].
Klassischerweise wird nach Marshall [143] als Kennwert aus diesen Kraft-Weg-
Diagrammen die Grenzfla¨chenscherfestigkeit τISS extrahiert:
τISS =
FPush-out
AGrenz
=
FPush-out
UCF · dProbe (4.10)
Wobei FPush-out die Kraft bei Versagen der Grenzfla¨che und AGrenz die Grenzfla¨che
zwischen Faser und Matrix bezeichnet. Diese la¨sst sich u¨ber die Mantelfla¨che der
Faser na¨hern. Die Mantelfla¨che kann aus dem Umfang der Faser UCF und der
Dicke der Probe dProbe berechnet werden.
Wie Kerans [147] aufzeigen konnte, unterliegt die Berechnung von τISS einigen
stark vereinfachten Annahmen. So wird etwa eine homogene Spannungsvertei-
lung entlang der Grenzfla¨che angenommen, nach den Grundprinzipien der Bruch-
mechanik wandert jedoch eine Spannungskonzentration an der Ablo¨sungsfront
entlang der Grenzfla¨che. Bei der Berechnung von τISS wird zudem das instabi-
le Risswachstum vernachla¨ssigt. Daru¨ber hinaus wird die Poisson-Verbreiterung
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(a) Ausbildung der Kon-
taktfla¨che, elastische
und ggf. plastische
Verformung von Faser
und Matrix
(b) Rissinitiierung ei-
nes Mode II Risses
an der Probenvor-
derseite, elastische
und/oder plastische
Verformung der Faser
(c) Stabiles Risswachs-
tum (blaue Fla¨che)
Richtung Pro-
benru¨ckseite
(d) Instabiles Risswachs-
tum (violette Fla¨che)
und vollsta¨ndige
Ablo¨sung der Faser
(e) Austreten der Fa-
ser an der Pro-
benru¨ckseite
Abbildung 4.16: Schematische Darstellung des Ablaufs eines Push-out Versuchs
(nach Kerans [147], Parthasarathy [148] und Mu¨ller [149])
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Abbildung 4.17: Beispielhaft gewa¨hlte Push-out Messkurve: A: Kontaktfla¨che
bildet sich aus und linear-elastische Verformung setzt ein. B:
Nichtlinearita¨t; CMC: Rissinitiierung, CFK: Rissinitiierung
oder plastische Verformung der Matrix. C: CMC: stabiles Riss-
wachstum, CFK: U¨bergangsbereich plastischer Deformation zu
stabilem Risswachstum. D: Versagen der Grenzfla¨che E: Rege-
lungssignatur
der Faser ignoriert, die die Reibungskomponenten der Faser-Matrix-Anbindung
erho¨ht. Schließlich kann sich bei gedu¨nnten Proben auch die Probensteifigkeit auf
die ermittelte Kraft-Weg-Kurve auswirken und damit einen Einfluss auf die Aus-
wertung der Grenzfla¨chenscherfestigkeit besitzen. Im Rahmen dieser Arbeit wird
die Grenzfla¨chenscherfestigkeit daher als erste Na¨herung verwendet, um Proben
mit gleicher Dicke und unterschiedlicher Fasermodifikation miteinander zu ver-
gleichen.
Kerans schla¨gt als alternativen Kennwert die Mode II Bruchza¨higkeit KII,c bzw.
GII,c vor. Sie stellt aus bruchmechanischer Sicht die bestimmende Gro¨ße der
Grenzfla¨chenanbindung dar. In Vorga¨ngerarbeiten wurden daher Methoden ent-
wickelt, um die Grenzfla¨chenbruchza¨higkeit verschiedener Kompositklassen mit
Einzelfaser Push-out Experimenten zu ermitteln. Mu¨ller [145] entwickelte ein
zyklisches Belastungschema fu¨r die Messung von GII,c [152] und der instabilen
Rissla¨nge [149] mittels Push-out, das er fu¨r die Untersuchung von SiC/SiC11 ein-
setzte. Ja¨ger [54, 150] und Greisel [153] erweiterten dieses Schema, um es auf CFK
Proben anwendbar zu machen. Mit ihrem Belastungsschema kann die plastische
Energiekomponente durch Verformung der Matrix von der Rissenergie wa¨hrend
des stabilen Risswachstums unterschieden werden. Da das zyklische Belastungs-
schema nach Ja¨ger und Greisel in dieser Arbeit genutzt wird, um die Anbindung
zwischen Faser und Matrix zu quantifizieren, wird es im folgenden Kapitel vor-
gestellt.
11Siliziumcarbidfaserversta¨rktes Siliziumcarbid
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4.4.4 Zyklische Push-out Experimente und deren Auswertung
Abbildung 4.18a zeigt den Vergleich zwischen dem konventionellen kontinuier-
lichen Belastungsschema und dem Belastungsschema fu¨r ein zyklisches Push-
out Experiment. In beiden Fa¨llen betra¨gt die Pru¨fgeschwindigkeit 50 nm/s. Bei
zyklischer Belastung wird die Auslenkung in regelma¨ßigen Absta¨nden wieder
zuru¨ckgefahren. Dabei steigt die maximale Auslenkung der Indenterspitze pro
Zyklus um jeweils 100 nm an. Eine Kraft-Weg-Kurve, die sich aus zyklischer Be-
(a) Vergleich zwischen zyklischem und
kontinuierlichem Belastungsschema
(b) Kraft-Weg-Kurve, die sich aus zykli-
schem Belastungsschema ergibt
Abbildung 4.18: Auslenkung und resultierende Kraft-Weg-Kurve bei zyklischem
Push-out (nach [153])
lastung ergibt, ist in Abbildung 4.18b skizziert. Dabei ist ein Belastungszyklus
sowie eine Wiederbelastungskurve hervorgehoben. Die Fla¨che unter der Entlas-
tungskurve des Zyklus stellt die elastisch zuru¨ckgewonnene Energie Eelast dar. Die
Fla¨che im Belastungszyklus entspricht der gesamten dissipierten Energie wa¨hrend
des Zyklus. Durch die Wiederbelastungskurve kann diese unterteilt werden in eine
Komponente die pro Zyklus aufgebracht werden muss, die Reibungsenergie Ereib
und in eine Energiekomponente, die im System verbleibt. Da das vorliegende
System nicht homogen ist und Bruchprozesse entlang der Grenzfla¨che stattfin-
den, handelt es sich hierbei um eine Kombination aus der plastischen Energie
Eplast,zyklus und der Rissenergie. Dabei wird bei noch vollsta¨ndiger Anbindung
zwischen Faser und Matrix zuna¨chst plastische Energie durch Verformung der
Matrix dissipiert. Sobald Rissinitiierung stattgefunden hat, vera¨ndert sich der
dominierende energiedissipierende Mechanismus zu Risswachstum und weitere
plastische Verformung der Matrix wird als vernachla¨ssigbar angenommen. Die
Fla¨che zwischen der umhu¨llenden Kurve und der Belastungskurve des jeweiligen
Zyklus stellt dann die Summe dieser Energiekomponente u¨ber die gesamte bis
dahin ausgefu¨hrte Auslenkung Eplast,ges dar. Fu¨r spro¨de Systeme wie keramische
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Komposite kann die plastische Komponente vernachla¨ssigt werden und Eplast,ges
stellt direkt die Rissenergie des stabilen Risswachstums ERiss,stab dar. Im Allge-
meinen muss die Rissenergie allerdings noch aus dem Verlauf dieser Energiekom-
ponente, in Abha¨ngigkeit von der Indenterauslenkung, extrahiert werden. Anhand
von Abbildung 4.19a wird der Verlauf dieser Energiekomponente diskutiert. Sie
zeigt den empirisch beobachteten Verlauf von Eplast,ges fu¨r einen beispielhaft aus-
gewa¨hlten Push-out Test an einer in dieser Arbeit untersuchten CFK-Probe. Die
Gro¨ße
”
Indenterauslenkung“ bezeichnet hier die maximale Auslenkung der In-
denterspitze wa¨hrend des jeweiligen Zyklus. Man kann feststellen, dass Eplast,ges
(a) Energiekomponente Eplast,ge. fu¨r
CFK-System mit Phenolharz-Matrix
(Interpretation nach Ja¨ger [150] und
Greisel [153])
(b) Schematische Darstellung der Riss-
energie in Abha¨ngigkeit von der Pro-
bendicke (nach Mu¨ller [149])
Abbildung 4.19: Verlauf der plastischen Gesamtenergie mit extrahierter Riss-
energie und Bestimmung der Bruchza¨higkeit aus der Di-
ckenabha¨ngigkeit der Rissenergie
ab einer gewissen Grenzauslenkung linear ansteigt. Der lineare Anstieg der Ener-
gie spricht dabei fu¨r eine konstante fla¨chenspezifische Energiefreisetzung, wie fu¨r
stabiles Risswachsum zu erwarten. U¨ber eine Extrapolation des linearen Verhal-
tens bis zur Nullstelle der Geraden la¨sst sich der Punkt ermitteln, ab dem sich
der dominierende energiedissipierende Mechanismus vera¨ndert. Ja¨ger und Greisel
interpretieren dieses Abknicken als den Punkt, bei dem Rissinitiierung einsetzt.
Die dissipierte Rissenergie ∆ERiss,stab la¨sst sich damit aus der Energiedifferenz
zwischen der Energie des letzten Zyklus und der Energie bei Rissinitiierung er-
mitteln. Die vor dem Punkt der Rissinitiierung dissipierte Energie stellt dann die
Energie der plastischen Verformung der Matrix dar und kann von der Gesamt-
energie abgezogen werden um sie von der Rissenergie zu trennen. Fu¨r das in dieser
Arbeit untersuchte Gru¨nko¨rper-System aus Carbonfasern und Phenolharz stellte
sich dabei, im Gegensatz zu den von Ja¨ger und Greisel untersuchten Material-
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kombinationen, die plastische Energie vor der Rissinitiierung als vernachla¨ssigbar
heraus. Die Rissenergie entspricht damit der Energie des letzten Zyklus vor dem
Push-out.
Nach Mu¨ller [145, 149] gilt:
∆ERiss,stab
UCF
= GII,c · (dProbe − linstabil) (4.11)
Normiert man die aus dem Verlauf Eplast,ges ermittelte Rissenergie ∆ERiss,stab
mit dem Faserumfang UCF und tra¨gt sie u¨ber der Probendicke dProbe auf, so
erha¨lt man unter der Annahme einer konstanten instabilen Rissla¨nge linstabil eine
Gerade. Die Nullstelle der Geraden stellt eine Na¨herung fu¨r linstabil dar und aus
der Steigung der Geraden kann die Grenzfla¨chenbruchza¨higkeit GII,c ermittelt
werden, was in Abbildung 4.19b schematisch dargestellt ist.
4.5 In-situ Untersuchung der Carbonisierung
mittels Schallemissionsanalyse
Mikroskopische Methoden erlauben eine ex-situ Betrachtung des Rissbildes von
carbonisierten Carbosticks und bieten nur eingeschra¨nkt die Mo¨glichkeit der Quan-
tifizierung. Bei der Untersuchung von CMC-Materialien unter mechanischer Be-
lastung kann die Schallemissionsanalyse fu¨r eine in-situ-Quantifizierung der Scha¨-
digung verwendet werden [154–156]. Dabei werden Signale im Ultraschallbereich
detektiert, die in der Folge von Rissprozessen emittiert werden. Die Schallemissi-
onsanalyse wird daher in dieser Arbeit verwendet, um die wa¨hrend der Carboni-
sierung stattfindende Rissbildung in den Carbosticks zu quantifizieren und einen
in-situ Einblick in den Pyrolyseablauf zu bekommen. Dabei kommt zusa¨tzlich
ein akustischer Wellenleiter als Hilfsmittel zum Einsatz [29, 30, 157, 158]. Im
folgenden Kapitel werden zuna¨chst Grundlagen u¨ber das Zustandekommen von
akustischen Signalen wa¨hrend Rissprozessen ero¨rtert. Anschließend wird der in
dieser Arbeit verwendete experimentelle Aufbau und dessen Besonderheiten vor-
gestellt. Abschließend wird die Interpretation der gemessenen akustischen Signale
erla¨utert. Fu¨r einen detaillierteren U¨berblick zu den Grundlagen der Schallemis-
sionsanalyse im Allgemeinen und im Speziellen fu¨r Komposite sei auf [41], [159]
und [160] verwiesen.
4.5.1 Quellmechanismus und Wellenpropagation
Risspropagation als Quellmechanismus
Beim Rissvorgang wird die im Festko¨rper gespeicherte elastische Energie zuguns-
ten der Oberfla¨chenenergie der Rissfla¨chen abgebaut. Daru¨ber hinaus greifen
weitere Mechanismen der Energiedissipation. Ein solcher Mechanismus ist die
Emission von elastischen Wellen, wobei die Energiefreisetzungsrate wa¨hrend der
akustischen Emission δEAE
δt
in erster Na¨herung direkt proportional zur mikro-
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mechanischen Energiefreisetzung wa¨hrend des stabilen Rissfortschritts δEMM
δt
ist
[161]:
δEMM
δt
= α · δEAE
δt
(4.12)
Der Proportionalita¨tsfaktor α ist dabei von Material und Scha¨digungsmechanis-
mus abha¨ngig.
In der mikromechanischen Betrachtung fa¨llt das Spannungsfeld an der Rissspit-
ze von der Spannungskonzentration σRiss im Zeitintervall ∆t auf Null zuru¨ck,
was zu einer Oszillation der Rissflanken um die neue Gleichgewichtslage fu¨hrt
[162, 163]. ∆t ist charakteristisch fu¨r das Material und den vorliegenden Scha¨di-
gungsmechanismus, es wird maßgeblich von der Ausbreitungsgeschwindigkeit des
Risses und damit von den mechanischen Eigenschaften des Mediums bestimmt.
Je spro¨der ein Material ist, d.h. je geringer die Bruchza¨higkeit und je ho¨her die
Ausbreitungsgeschwindigkeit, desto ku¨rzer wird das Zeitintervall ∆t. ∆t legt u¨ber
eine reziproke Abha¨ngigkeit auch die Frequenz der Oszillation und damit der emit-
tierten elastischen Welle fest. Typische Zeitintervalle liegen in der Gro¨ßenordnung
von 10−8 s bis zu 10−4 s, was Frequenzen im Bereich von 10 kHz bis 100MHz - im
Ultraschallbereich - entspricht [160].
Die urspru¨ngliche Auslenkung, die der Welle zugrunde liegt, kann dabei als Delta-
Puls beschrieben werden. Prinzipiell gibt es in der Literatur viele verschiedene,
sowohl analytische [164–166] als auch numerische [163, 167, 168] Modelle, die
den Quellmechanismus beschreiben. In Abbildung 4.20 wurde die Darstellung ei-
nes einfachen Modells nach Scruby [169] gewa¨hlt, das einen Riss beschreibt, der
zuna¨chst beschleunigt wa¨chst und dann abgebremst wird. Es ist an dieser Stel-
le anzumerken, dass diese Betrachtung eine erste Na¨herung ist, die nur fu¨r ein
isotropes und defektfreies Medium gilt. Fu¨r reale Systeme und insbesondere fu¨r
Komposite mit verschiedenen Bestandteilen und Defekten ko¨nnen sich erhebliche
Abweichungen von dieser idealisierten Betrachtung ergeben. Scruby beschreibt
die Volumenzunahme des Risses mit Hilfe einer Stufenfunktion. Diese steigt zu
Beginn beschleunigt an und wird zum Maximum hin abgebremst. Die daraus
folgende Auslenkung ist die Ableitung dieser Stufenfunktion. Es ergibt sich ein
Gaußpuls. Die Breite des Pulses ∆t und seine Fla¨che sind bei gegebener Ausbrei-
tungsgeschwindigkeit proportional zur Volumenzunahme. Diese beiden Gro¨ßen
entsprechen der reziproken Frequenz und der Energie der emittierten elastischen
Welle. Die Frequenz und Energie der spa¨ter detektierten Welle erlauben in dieser
Na¨herung Ru¨ckschlu¨sse auf die zugrundeliegende Rissgro¨ße. Die Pulsho¨he und
damit die Amplitude der Welle entspricht der Ausbreitungsgeschwindigkeit des
Risses. Auch aus der Amplitude lassen sich folglich Ru¨ckschlu¨sse auf den Quell-
mechanismus ziehen. Daneben wird die Frequenz der spa¨teren Welle zusa¨tzlich
von der lokalen Spannungssituation wa¨hrend des Risswachstums beeinflusst, wo-
bei dieser Zusammenhang sich nicht intuitiv aus dem Quellmechanismus ableiten
la¨sst. Empirisch la¨sst sich feststellen, dass eine ho¨here lokale Spannung die Haupt-
frequenz der Welle nach oben verschiebt [160].
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(a) Volumenzunahme des Risses dV pro
Zeit wa¨hrend des Rissfortschritts
(b) korrespondierende Ursprungsauslen-
kung der emittierten elastischen Welle
Abbildung 4.20: Beschreibung des Quellmechanismus der akustischen Emission
(nach [169])
Wellenpropagation
Die Propagation der Welle kann durch Lo¨sen der allgemeinen Wellengleichung
beschrieben werden:
ρ
δ2ui
δt2
=
δσik
δrk
(4.13)
Dabei ist ρ die Dichte des Mediums. ui ist der Auslenkungsvektor, was der Am-
plitude der Welle entspricht. σ ist der Spannungstensor und rk entspricht der
Raumkoordinate. Fu¨r elastische Ko¨rper kann das Hook’sche Gesetzes in tensori-
eller Form angewandt werden:
σij = Eijklǫkl (4.14)
Mit dem Elastizita¨tstensor Eijkl und dem Verzerrungstensor
ǫkl =
1
2
(
δuk
δrl
+
δul
δrk
) (4.15)
la¨sst sich Gleichung 4.13 umformen zu einer partiellen Differentialgleichung zwei-
ter Ordnung:
ρ
δui
δt
− Eijkl δ
2uk
δrkδrl
= 0 (4.16)
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Fu¨r isotrope Medien bieten sich als Lo¨sung ebene elastische Wellen an:
ui = Ae
i(kiri−ωt) (4.17)
A ist dabei die Amplitude der Welle, ki ist die entsprechende Komponente des
Wellenvektors und ω die Winkelgeschwindigkeit der Welle.
Die elastische Welle wird daru¨ber hinaus wa¨hrend der Propagation geda¨mpft. Die
Da¨mpfung zeigt dabei im Allgemeinen eine quadratische Frequenzabha¨ngigkeit
[41], die Frequenzanteile der Welle werden folglich nicht gleichma¨ßig geda¨mpft.
Des Weiteren gilt diese Betrachtung nur fu¨r unendlich ausgedehnte Ko¨rper. In
realen Pru¨fko¨rpern ergeben sich immer Randbedingungen, die sich auf die Wel-
lenpropagation auswirken. Man spricht in diesem Zusammenhang von gefu¨hrten
Wellen. Diese besitzten eine andere Dispersion als Volumenwellen. In realen Pro-
ben ergibt sich dabei mindestens die Probenoberfla¨che als Randbedingung, da die
akustischen Signale an der Oberfla¨che detektiert werden. Diese sog. “akustischen
Oberfla¨chenwellen“ werden auch Rayleigh-Wellen genannt [170]. Fu¨r Platten mit
Dicke in der Gro¨ßenordnung der Wellenla¨nge folgen weitere Randbedingungen.
Eine solche elastische Welle la¨sst sich als Plattenwelle oder Lamb-Welle [171] be-
schreiben. Im Kontext der Nutzung von zylindrischen Wellenleitern besitzt die
Dispersionsrelation von Zylinderwellen hohe Relevanz. Diese la¨sst sich sowohl fu¨r
Zylinder [172, 173] als auch Hohlzylinder [174, 175], sowohl analytisch als auch
numerisch berechnen. Die Dispersionsrelation von Probe und Wellenleiter fließen
in die Betrachtung der U¨bertragungsfunktion des Messaufbaus ein, auf den im
Folgenden na¨her eingegangen wird.
U¨bertragungsfunktion
Aus der Dispersionsrelation der Proben und des Aufbaus, aber auch maßgeblich
aus den Eigenschaften des verwendeten Messequipments, ergibt sich eine Trans-
ferfunktion θ [160]. Fu¨r das aufgezeichnete Messsignal UAE(t) ergibt sich in der
Zeitdoma¨ne eine Faltung aus Quellsignal uQuell(t) und Transferfunktion [160]:
UAE(t) =
∫ ∞
−∞
uQuell(t) · θ(t′ − t) dt′ (4.18)
Im Frequenzraum folgt entsprechend:
UAE(f) = u˜Quell(f) · θ˜(f) (4.19)
Die U¨bertragungsfunktion selbst setzt sich aus verschiedenen Einzelkomponenten
zusammen, wie der Da¨mpfung des jeweiligen Mediums θMedium, der Geometrie
und Dispersion der Probe θProbe und des Aufbaus θAufbau, sowie den Eigenschaften
von Equipment θEquipment und Sensor θSensor. Es folgt:
θ˜ges(f) = θ˜Medium(f) · θ˜Probe(f) · θ˜Aufbau(f) · θ˜Equipment(f) · θ˜Sensor(f) (4.20)
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Wa¨hrend man die U¨bertragungsfunktion des Aufbaus, Equipments und des Sen-
sors z.B. mit einem Netzwerkanalysator messen kann, ist es im Allgemeinen nicht
ohne weiteres mo¨glich, den Einfluss von Material und Probengeometrie zu be-
stimmen. Hier spielen neben der Probenform auch Winkelposition und Distanz
der Schallquelle zum Detektor eine entscheidende Rolle [160]. Die detektierte elas-
tische Welle ist demnach maßgeblich vom experimentellen Messsystem abha¨ngig.
Dieses wird daher nun na¨her vorgestellt.
4.5.2 Experimenteller Aufbau
Equipment
Die Schallemissionsanalyse erfolgt u¨ber ein USB-System (USB AE Node 1283,
Mitras Group, Inc. [176] ) und einen Laptop mit entsprechender Messsoftware
(AEwin for USB, Mitras Group Inc.; Einstellungen der Detektionsparameter sie-
he Tabelle 4.6, fu¨r Definition der jeweiligen Parameter siehe [177]). Zusa¨tzlich
kommt ein 26 dB Vorversta¨rker zum Einsatz. Zur Detektion der akustischen Si-
Schwellwert (dB) Vorversta¨rkung (dB) Samplingrate (MSP/s) Pretrigger (µs)
39 26 10 2000
PDT (µs) HDT (µs) HLT (µs)
10 80 2000
Tabelle 4.6: Verwendete Messeinstellungen fu¨r die Schallemissionsanalyse im
Rahmen dieser Arbeit
gnale wurde ein multiresonanter piezoelektrischer Sensor (WD, Mistras Group,
Inc. [178]) auf Basis von Bleizirkontitanat verwendet. Dieser weist eine Hauptre-
sonanz bei 450 kHz und eine Bandbreite von 125 kHz bis 1000 kHz auf und deckt
damit den beno¨tigten Frequenzbereich ab. Die maximale Arbeitstemperatur ei-
nes solchen WD-Sensors liegt bei 177 ◦C, fu¨r eine direkte Messung wa¨hrend der
Pyrolyse bei bis zu 900 ◦C ist er damit nicht geeignet.
Um piezoelektrische Sensoren vor dem Einfluss hoher Temperaturen oder korrosi-
ver Medien zu schu¨tzen, bietet sich die Verwendung von akustischen Wellenleitern
an [30, 157, 158].
Ofenanbau und Wellenleiter
Die Pyrolyse der Carbostick-Probenstu¨cke wird analog dem in Kapitel 3.2 be-
schriebenen Vorgehen der Probenpra¨paration am selben Carbonisierungsofen (Lora
1800-32-600-1, HTM Reetz GmbH) durchgefu¨hrt. Fu¨r diesen Ofen musste ein An-
bau mit Wellenleiter konstruiert werden. Abbildung 4.21 zeigt Fotografien dieses
Anbaus. Nach den Berechnungen aus [179], bietet sich Al2O3 als Material fu¨r
den Wellenleiter an, da es eine hohe Schallleitfa¨higkeit aufweist bei gleichzeitig
niedriger Wa¨rmeleitfa¨higkeit. Es weist daru¨ber hinaus eine Temperaturstabilita¨t
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(a) Gesamter Aufbau vor Anbau an den Carbonisierungsofen. Das Bild zeigt die Sen-
sorbefestigung mittels Schraubzwinge und den speziell angefertigten Flansch
zur Ofenanbringung des Wellenleiters. Am Flansch angebracht ist die Abgas-
abfu¨hrung (Kupferrohr) und die Durchfu¨hrung des Wellenleiters mit Teflonhu¨lse
(b) An den Ofen angeschlossener Aufbau wa¨hrend des Messbetriebs
Abbildung 4.21: Fotografien des Ofenanbaus zur in-situ Schallemissionsanalyse
wa¨hrend der Pyrolyse
weit u¨ber der hier erreichten Maximaltemperatur von 900 ◦C auf. Fu¨r die An-
wendung als Wellenleiter sind sowohl massive Zylinder als auch Hohlzylinder
geeignet [157]. Daher wurde eine zylindrische Fu¨hrung fu¨r Temperatursensoren
in Hochtemperaturo¨fen aus Al2O3 verwendet. Der Durchmesser des ausgewa¨hlten
Aluminumoxidstabes betra¨gt 5mm, die La¨nge 555mm. Er besitzt daru¨ber hin-
aus zwei Kana¨le im Inneren mit ca. 0,9mm Durchmesser, die fu¨r die folgenden
Experimente ohne weitere Bedeutung sind.
Fu¨r den Anbau an den Ofen wurde ein passender Flansch angefertigt. Dieser be-
sitzt eine mittige Durchfu¨hrung fu¨r den Wellenleiter. Eine Teflonhu¨lse wird als
Auflage fu¨r den Wellenleiter verwendet. Sie dient als Schallisolierung und soll den
Wellenleiter akustisch vom Ofen entkoppeln. Diese Schallisolierung verhindert
dabei zum einen, dass Sto¨rsignale von außen u¨ber den Ofen und den Wellenlei-
ter zum Detektor transportiert werden. Zum anderen wird auch verhindert, dass
68
4.5 In-situ Untersuchung der Carbonisierung mittels Schallemissionsanalyse
Messsignale u¨ber den Kontakt zum Pyrolyseofen abgeleitet werden und dadurch
an Intensita¨t verlieren.
Eine Skizze des Aufbaus und des Querschnitts des Wellenleiters mit Maßen fin-
det sich in Abbildung 4.22. Fu¨r die Pyrolyse kommt dasselbe Temperaturprofil
(a) Skizze des Querschnitts des
verwendeten Wellenleiters
(b) Skizze des Anbaus mit Maßen
Abbildung 4.22: Skizze und Abmaße des verwendeten Ofenanbaus
zum Einsatz, das bereits in Kapitel 3.2 beschrieben wurde (vgl. Abbildung 3.4
auf Seite 30). Dies bedeutet, dass die Pyrolyse insgesamt u¨ber 13 h in Anspruch
nimmt. Zur Sensorbefestigung wa¨hrend dieser Zeit wurde mittels Sekundenkleber
eine Schraubzwinge an der Sensorseite des Wellenleiters befestigt. Die Ankopp-
lung des Sensors an den Wellenleiter erfolgt mit einem mittelviskosen Silikonfett
(Baysilone-Paste, GE Bayer Silicones). Die Probenbefestigung erfolgt mit einem
Aluminiumoxidkleber (Fire-Cem-Adhesive type FCA1500, Firetek Norderstedt).
Das Ankleben der Probe fand bei Raumtemperatur statt, die Probe wurde folg-
lich keiner weiteren Temperaturbehandlung vor der Messung ausgesetzt. Außer-
dem ist der Kleber bis zu 1500 ◦C temperaturstabil und besitzt im ausgeha¨rteten
Zustand eine a¨hnliche Zusammensetzung wie das Material des Wellenleiters. Er
bietet sich daher als Fixierung der Proben am Wellenleiter u¨ber die Dauer der
Pyrolyse an. Es wurden Typ II Carbosticks (vgl. Abbildung 3.3 auf Seite 29)
fu¨r die Schalluntersuchung verwendet, da diese auch bei den mikroskopischen
ex-situ Untersuchungen zum Einsatz kamen. Um mechanischen Kontakt mit der
Innenseite des Ofenrohrs zu vermeiden, wurden Probendimensionen in der glei-
chen Gro¨ßenordnung wie der Durchmesser des Wellenleiters gewa¨hlt. Es wur-
den daher aus den Typ II Carbosticks 5mm lange Stu¨cke mit der bereits be-
schriebenen Fadensa¨ge (Wire Saw type WS-22, K.D.unipress) abgesa¨gt. Diese
Probenstu¨cke wurden derart befestigt, dass die Faserorientierung senkrecht zur
La¨ngsachse des Wellenleiters steht. Um Reproduzierbarkeit zu gewa¨hrleisten und
Varianzen abscha¨tzen zu ko¨nnen, wurden jeweils fu¨nf Proben vonOX- undNOX-
Carbosticks verwendet.
Um Sto¨rsignale von außen und durch die Verwendung des Klebers abscha¨tzen
zu ko¨nnen, wurde eine akustisch inaktive Referenzprobe verwendet. Dazu kam
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zusa¨tzlich zu den aktiven Proben ein Al2O3-Pla¨ttchen mit ca. 5mm La¨nge und
Breite und 1mm Dicke zum Einsatz. Im Vergleich zu den aktiven Carbostick-
Proben bietet diese Referenzprobe die Mo¨glichkeit, Signale durch Rissprozesse in
der Probe von Sto¨rsignalen zu trennen, da Alumiumoxid im gegebenen Tempera-
turbereich stabil ist und von einer Referenzprobe aus diesem Material keine von
der Probe stammenden Schallsignale erwartet werden.
4.5.3 Interpretation der Messergebnisse
Im Kontext der Carbonisierung von CFK-Proben mit Phenolharzmatrix, lie-
fert die Anzahl der gemessenen Signale eine gute Mo¨glichkeit, die Rissbildung
wa¨hrend der Carbonisierung im Rahmen der Messsensitivita¨t zu quantifizieren.
In einem ersten Ansatz kann zusa¨tzlich der Verlauf der zeit-integrierten Anzahl
an Signalen (Hits) Informationen u¨ber den Ablauf der Pyrolyse liefern. So kann
z.B. der Zeitpunkt des ersten Anstiegs in der Signalzahl und damit die Onset-
Temperatur der Rissbildung oder Temperaturen, bei denen andere A¨nderungen
der Aktivita¨t vorliegen, in-situ bestimmt werden (vgl. Abb. 4.23). Neben der rei-
Abbildung 4.23: Akkumulierte Hits und Bestimmung von Bereichen unter-
schiedlicher akustischer Aktivita¨t
nen Quantisierung u¨ber die Anzahl der Signale, ko¨nnen auch charakteristische
Merkmale der jeweiligen elastischen Wellen extrahiert werden. Diese dienen u.a.
dazu, die Wellen in Signalklassen zu unterteilen und damit eine Auskunft u¨ber
die ablaufenden Scha¨digungsmechanismen zu erhalten. In faserversta¨rkten Kom-
positen kann es u.a. zu Matrixrissen, Faserrissen, Faser-Matrix-Ablo¨sungen oder
Delamination kommen. Jede dieser Scha¨digungsarten hat charakteristische Ei-
genschaften wie z.B. die Gro¨ßenordnung des Risses, seine Ausbreitungsgeschwin-
digkeit und die elastischen Eigenschaften des Mediums (E-Modul, Poissonzahl,
Dichte). Dies fu¨hrt zu grundsa¨tzlichen Unterschieden in der Auslenkung u bei Ent-
stehung des akustischen Signals und der Fortpflanzung des Schallsignals. Nach-
70
4.5 In-situ Untersuchung der Carbonisierung mittels Schallemissionsanalyse
folgend wird zuna¨chst auf die Extraktion von diskreten Merkmalen aus den tran-
sienten Wellen eingegangen. Anschließend wird ein Mustererkennungsverfahren
nach Sause [180] vorgestellt, mit dem eine Klassifizierung der detektierten Signa-
le anhand dieser Merkmale durchgefu¨hrt wird.
Extraktion von charakeristischen Wellenmerkmalen
Um charakteristische Merkmale der detektierten elastischen Wellen, sog.
”
Fea-
tures“, extrahieren zu ko¨nnen, mu¨ssen zuna¨chst Zeit- und Frequenz-Parameter
aus der Welle und ihrer Fourier-Transformation definiert werden. Abbildung 4.24
zeigt eine Auswahl von Parametern, die sich bei einem akustischen Signal im Kon-
text der Schallemissionsanalyse definieren lassen. Die charakteristischen Zeitpa-
(a) Beispiel fu¨r eine transiente Welle (b) Fourier-Transformation des Signals
Abbildung 4.24: Beispiel fu¨r die Definition von charakteristischen Zeit- und
Frequenz-Parametern (nach [41])
rameter werden dabei relativ zum sog.
”
Trigger“ t0 bestimmt. Dieser wird durch
den voreingestellten Schwellwert (engl. Threshold oder Threshold level) definiert
und markiert das erste U¨berschreiten des Schwellwertes. tpeak ist die Zeit bis zur
maximalen Amplitude Umax, wa¨hrend die Signaldauer tAE durch das letztma-
lige U¨berschreiten des Schwellwertes definiert ist. U¨ber die Zeitintervalle tpeak
und tAE lassen sich zudem die Anzahl an ”
Counts“ NAE und ”
Counts to peak“
Npeak definieren. Diese entsprechen der Anzahl an Schwellwertu¨berschreitungen
im gegebenen Zeitraum. Aus der Fourier-Transformation der Welle ko¨nnen ih-
re Frequenzanteile aufgeschlu¨sselt werden. Aus diesem Spektrum la¨sst sich die
sog.
”
Peak frequency“ fpeak definieren, d.h. die Frequenz mit maximaler Ampli-
tude. Daru¨ber hinaus kann der Schwerpunkt des Spektrums, der sog.
”
frequency
centroid“ fcentroid, bestimmt werden. Durch Integration des Schallsignals in der
Zeitdoma¨ne kann die akustische Energie EAE bestimmt werden, wa¨hrend u¨ber
eine Integration im Frequenzraum die Leistung bestimmt wird. Dies wird in be-
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stimmten Frequenzintervallen durchgefu¨hrt, um die Leistung in Teilleistungen, die
sog
”
Partial Powers“ PPi, zu unterteilen. Um eine Vergleichbarkeit der Signale
unabha¨ngig von deren individueller Amplitude gewa¨hrleisten zu ko¨nnen, werden
diese Teilleistungen auf die Gesamtleistung normiert. Aus diesen Grundfeatures
ko¨nnen weitere Features definiert werden. Dabei sind die gemittelte Frequenz
(
”
avarage frequency“) fav, die Initiierungsfrequenz (”
initiation frequency“) finit
und die Nachhallfrequenz (
”
reverberation frequency“) frev eng miteinander ver-
knu¨pft. Sie stellen die mittlere Frequenz der gesamten Welle sowie vor und nach
Erreichen des Maximums dar. In Kombination bieten sie ein Maß fu¨r die Sym-
metrie der Welle. Bei der Berechnung der
”
weighted peak frequency“ fweightedPF
wird die Peakfrequenz fpeak u¨ber eine Gewichtung mit dem Frequenzschwerpunkt
fcentroid verknu¨pft. Tabelle 4.7 fasst die fu¨r diese Arbeit relevanten Features und
ihre Berechnung zusammen und gibt die entsprechenden Einheiten an. Da die de-
tektierten elastische Wellen einer dispersiven Da¨mpfung unterliegen, wird nicht
die komplette Signaldauer tAE beru¨cksichtigt. In U¨bereinstimmung mit [160] wer-
den jeweils die ersten 100µs ab dem Trigger t0 fu¨r die Auswertung der Features
verwendet, da in diesem Zeitfenster die ho¨herfrequenten Anteile der Welle nicht
maßgeblich geda¨mpft sind.
Der Ru¨ckschluss von einem einzelnen Feature auf den Quellmechanismus ist auf-
grund der Transferfunktion, dem das gemessene Signal unterliegt, nicht in allen
Fa¨llen ohne weiteres mo¨glich. Zur Klassifizierung der Signale wird daher auf ein
Mustererkennungsverfahren nach Sause [180] zuru¨ckgegriffen, das mehrere Fea-
tures gleichzeitig beru¨cksichtigt. Dadurch wird im Vergleich zur Auswertung von
Einzelfeatures ein wesentlich belastbareres Ergebnis erzielt. Im Folgenden wird
auf die Grundprinzipien dieses Mustererkennungsverfahrens eingegangen.
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(engl.) Bezeichnung Berechnung Einheit
Amplitude A = 20 log(Umax
1µV
)− dBV orversta¨rker dB
Avarage frequency fav =
NAE
tAE
Hz
Initiation frequency finit =
Npeak
tpeak
Hz
Reverberation frequency frev =
NAE−Npeak
tAE−tpeak
Hz
Energie
EAE =
∫ tAE
t0
U(t)2
Z
dt
mit der Eingangsimpedanz Z
pJ
Peak frequency fpeak Hz
Frequency centroid fcentroid =
∫
f · U˜(f) df
∫
U˜(f) df
Hz
Weighted peak frequency fweightedPF =
√
fpeak · fcentroid Hz
Partial Power
PPi =
∫ f2
f1
U˜2(f) df
∫ fend
fstart
U˜2(f) df
PP1: f1 = 0; f2 = 150
PP2: f1 = 150; f2 = 300
PP3: f1 = 300; f2 = 450
PP4: f1 = 450; f2 = 1200
%
Tabelle 4.7: Auswahl an Features zur Bewertung von akustischen Signalen
(nach [41])
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Mustererkennung nach Sause
Bei der Mustererkennung nach Sause [180] handelt es sich um einen heuristi-
schen Ansatz. Sie wird in dieser Arbeit mit der Software
”
Matlab“ durchgefu¨hrt
und ist prinzipiell fu¨r eine beliebige Anzahl extrahierter Features anwendbar.
Der Ablauf der Mustererkennung ist in Abbildung 4.25 skizziert. Frequenzbasier-
Abbildung 4.25: Flussdiagramm zum Ablauf der Mustererkennung (nach [180]
und [41])
te Parameter haben sich empirisch als stabiler gegenu¨ber der Transferfunktion
herausgestellt, als amplituden- bzw. energiebasierte Parameter [41]. Daher wur-
den im Rahmen dieser Arbeit zehn frequenzbasierte Features ausgewa¨hlt: fav,
finit, frev, fpeak, fcentroid, fweightedPF und PP1−4. Diese werden im ersten Schritt
mit ihrer jeweiligen Varianz normiert. Zur Unterteilung der Signale in Cluster
wird der k-means-Algorithmus verwendet [181–183]. Dabei handelt es sich um
ein Verfahren mit vergleichsweise geringem Rechenaufwand und es ist kein Vor-
wissen u¨ber die Signalklassen no¨tig. Man spricht in diesem Zusammenhang auch
von einem
”
uninformierten“ Verfahren (engl.
”
unsupervised method“). Die An-
zahl der mo¨glichen Cluster wird auf zwei bis zehn eingegrenzt. In einem
”
brute
force“-Ansatz werden alle mo¨glichen Kombinationen aus Features und Cluster-
anzahl berechnet. Fu¨r jede einzelne Kombination wird die Gu¨te der Separation,
also die
”
Gleichheit“ der Signale innerhalb eines Clusters und die Unterscheid-
barkeit der Signale eines Clusters im Vergleich zu Signalen eines anderen, mit
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Hilfe von vier Cluster-Validita¨ts-Indizes bewertet. Dafu¨r sind prinzipiell verschie-
dene Alternativen denkbar. Aufgrund des niedrigen Rechenaufwandes werden im
Ansatz nach Sause der Tou-index τ , der Davies-Bouldin-Index R, der Rousseeuw
Silhouettenkoeffizient S und die Hubert-Gamma-Statistik Γ verwendet (fu¨r eine
ausfu¨hrliche Beschreibung dieser Indizes siehe: τ : [184], R: [185], S: [186] und Γ:
[187]). Die beste Separation der Cluster liegt fu¨r maximales τ , S und Γ, sowie fu¨r
minimales R, vor. Da nicht alle vier Indizes notwendigerweise ihr Maximum bzw.
Minimum bei derselben Partition zeigen, verwendet Sause ein Bepunktungssys-
tem nach Gu¨nter und Bunke [188] um die jeweiligen Indizes zu gewichten. Der
Separation mit dem jeweiligen Maximum/Minimum werden pro Index 25 Punkte
zugeteilt. In absteigender Reihenfolge wird jeweils ein Punkt abgezogen bis null
Punkte erreicht werden. Jede schlechtere Separation wird daru¨ber hinaus eben-
falls mit null Punkten bewertet. Eine ideale Separation wu¨rde demnach exakt
100 Punkte erhalten.Wenn nicht alle Indizes das gleiche Ergebnis liefern, so kann
u¨ber die Gewichtung dennoch das global beste Ergebnis ermittelt werden. Dieses
Vorgehen liefert damit ein wesentlich stabileres Ergebnis, als die Bewertung le-
diglich eines Index.
Um die Cluster einem Quellmechanismus zuordnen zu ko¨nnen, wird im Rah-
men dieser Arbeit ein pha¨nomenologisches Vorgehen verwendet. Dabei werden
die Ergebnisse der Schallemissionsanalyse mit den vorangegangenen ex-situ Un-
tersuchungen der carbonisierten Proben verglichen. Des Weiteren werden auch
die Proben, die fu¨r die Schallemissionsanalyse verwendet wurden, ebenfalls nach
der Pyrolyse ex-situ mittels mikroskopischen Methoden verglichen.
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5.1 Oberfla¨cheneigenschaften der untersuchten
Carbonfasern
Im ersten Abschnitt des Ergebnisteils wird die Carbonfaseroberfla¨che eingehend
charakterisiert. Die sich ergebenden Unterschiede zwischenOX- undNOX-Fasern
stellen die Grundlage fu¨r die darauf folgenden Untersuchungen der Kompositpro-
ben dar.
5.1.1 Chemische Zusammensetzung und Funktionalita¨t
Chemische Zusammensetzung von be- und entschlichteten Fasern vor der
Temperaturbehandlung
Im ersten Schritt der Charakterisierung der Carbonfaseroberfla¨chen wurden die
Ausgangsfasern im be- und entschlichteten Zustand mittels XPS untersucht (Ab-
bildung 5.1). Dabei erfolgte noch keine Temperaturbehandlung der Fasern.
(a) XPS Spektren von beschlichteten
OX- und NOX-Carbonfasern
(b) XPS Spektren von chemisch ent-
schlichteten OX- und NOX-
Carbonfasern
Abbildung 5.1: XPS Spektren der verwendeten be- und entschlichteten Carbon-
fasern
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Die Spektren der beschlichteten Fasern (Abbildung 5.1a) zeigen neben dem Koh-
lenstoffpeak fu¨r beide Fasertypen ein ausgepra¨gtes Sauerstoffsignal. Ein Stick-
stoffpeak kann im Rahmen der Messgenauigkeit nicht vom Hintergrundrauschen
separiert werden. Im Vergleich zu den beschlichteten Fasern zeigt sich bei den
Spektren von entschlichteten Fasern (Abbildung 5.1b) v.a. fu¨r OX-Fasern ein
deutlich erkennbarer Stickstoffpeak. Der Sauerstoffpeak ist zwar in Relation zum
Stickstoffpeak auch hier deutlich markanter ausgepra¨gt, im Vergleich zu den Spek-
tren von beschlichteten Fasern aber weniger dominant.
Bei Betrachtung der extrahierten elementaren Zusammensetzung der Oberfla¨che
von beschlichteten OX- und NOX-Carbonfasern (Abbildung 5.2a) ist festzu-
stellen, dass die beiden Faservarianten im Rahmen der Messgenauigkeit nicht
unterscheidbar sind. Beide Fasern zeigen im beschlichteten Zustand einen Koh-
lenstoffanteil von 81 at% und einen Sauerstoffanteil von 19 at%.
Bei Vergleich der Oberfla¨chenzusammensetzung der beiden Faservarianten im ent-
schlichteten Zustand (Abbildung 5.2b) zeigt sich, dass die anodische Oxidation
den Sauerstoffanteil um mehr als 50% erho¨ht (von 8 at% auf 13 at%). Der Stick-
stoffanteil wurde verdreifacht (von 1 at% auf 3 at%), was sich vermutlich auf die
Verwendung eines ammoniumhaltigen Elektrolyts wa¨hrend der anodischen Oxi-
dation zuru¨ckfu¨hren la¨sst.
(a) Elementare Zusammensetzung fu¨r
beschlichtete Carbonfasern
(b) Elementare Zusammensetzung fu¨r
entschlichtete Carbonfasern
Abbildung 5.2: Aus XPS-Untersuchung extrahierte elementare Zusammenset-
zungen fu¨r be- und entschlichtete Carbonfasern unterschiedli-
cher Modifikation
Mit AES ko¨nnen nur elektrisch leitende Oberfla¨chen untersucht werden. Da die
Oberfla¨che von beschlichteten Fasern nichtleitend ist, wurde auf eine Untersu-
chung dieser Fasern mit AES verzichtet. Fu¨r entschlichtete Fasern (Abbildung
5.3) la¨sst sich ein a¨hnlicher Trend wie bei der XPS-Untersuchung beobachten,
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Abbildung 5.3: AES-Spektren von entschlichteten OX- und NOX-
Carbonfasern
wobei das Stickstoff- und Sauerstoffsignal fu¨r NOX-Fasern unterhalb der Auflo¨-
sungsgrenze liegen und in den Spektren nicht beobachtet werden ko¨nnen.
Aus den spektroskopischen Untersuchungen la¨sst sich zusammenfassend ableiten,
dass die anodische Oxidation den Stickstoff- und Sauerstoffanteil der Carbonfa-
seroberfla¨che signifikant erho¨ht. Die Tatsache, dass sich hier kein Unterschied bei
den beschlichteten Fasern auffinden la¨sst, legt den Schluss nahe, dass die Schlichte
die Faseroberfla¨che komplett bedeckt.
Abha¨ngigkeit der chemischen Zusammensetzung von der
Temperaturbehandlung
Die Fasern wurden nach den entsprechenden Temperaturbehandlungen mittels
XPS untersucht und die elementaren Anteile ausgewertet. Abbildung 5.4a zeigt
den Temperaturverlauf der jeweiligen Anteile fu¨r beschlichtete Fasern, wa¨hrend
Abbildung 5.4b ihn fu¨r entschlichtete Fasern zeigt.
Sowohl fu¨r OX- als auch NOX-Fasern im beschlichteten Zustand bleibt bei
180 ◦C der hohe Sauerstoffgehalt erhalten. Werden die Fasern mit 550 ◦C be-
handelt, geht er weitestgehend verloren. Fu¨r OX-Fasern stellt sich mit 5 at% im
Vergleich zu 3 at% beiNOX-Fasern ein ho¨herer Restgehalt an Sauerstoff ein. Die-
ser Restgehalt bleibt weitestgehend erhalten, wenn die Fasern bis 900 ◦C erhitzt
werden. Bei keiner der untersuchten Proben mit beschlichteten Ausgangsfasern
konnte Stickstoff nachgewiesen werden.
Im Gegensatz dazu finden sich bei entschlichteten Fasern im Ausgangszustand
die bereits beschriebenen deutlichen Unterschiede sowohl im Sauerstoff- als auch
im Stickstoffgehalt. Mit zunehmender Behandlungstemperatur nehmen fu¨r beide
Fasermodifikationen sowohl der Sauerstoff- als auch der Stickstoffgehalt kontinu-
ierlich ab. Weiterhin nimmt auch der Unterschied der jeweiligen Elementanteile
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(a) T-Abha¨ngigkeit der jeweiligen Ele-
mentanteile fu¨r beschlichtete OX-
und NOX-Carbonfasern
(b) T-Abha¨ngigkeit der jeweiligen Ele-
mentanteile fu¨r entschlichtete OX-
und NOX-Carbonfasern
Abbildung 5.4: Aus XPS-Untersuchung extrahierte elementare Zusammenset-
zungen der Carbonfaseroberfla¨chen nach verschiedenen Tempe-
raturbehandlungen
zwischen OX- undNOX-Fasern kontinuierlich ab. Die beiden entschlichteten Fa-
sermodifikationen sind auch im Endzustand im Sauerstoffanteil unterscheidbar.
Auffa¨llig ist hier, dass bei 900 ◦C die gleiche Differenz in der jeweiligen elemen-
taren Zusammensetzung vorliegt, wie bei beschlichteten Fasern nach der gleichen
Temperaturbehandlung. Auch la¨sst sich kein Stickstoff mehr nachweisen. Die Fa-
seroberfla¨chen im Endzustand, nach Temperaturbehandlung bei 900 ◦C, besitzen
eine vergleichbare Oberfla¨chenzusammensetzung, unabha¨ngig davon, ob die Aus-
gangsfaser urspru¨nglich be- oder entschlichtet vorlag.
Um die Ursache fu¨r die Sauerstoffabnahme bei beschlichteten Fasern zwischen
180 ◦C und 550 ◦C zu bestimmen, wurden sie mittels TGA1 untersucht (STA
Jupiter 449, Erich Netzsch GmbH&Co. Holding KG). Das Ergebnis dieser Un-
tersuchung ist in Abbildung 5.5 zu sehen. Es zeigt sich dabei fu¨r beide Faser-
modifikationen bei 400 ◦C ein Abfall der Masse um ca. 1%. Dieser kann mit der
Zersetzung der Schlichte in Verbindung gebracht werden. Auffa¨llig ist an dieser
Stelle, dass sich fu¨r NOX-Carbonfasern ein geringfu¨gig ho¨herer Masseverlust er-
gibt. Dies ko¨nnte mit einer ho¨heren mittleren Schichtdicke der Beschlichtung von
NOX-Fasern erkla¨rt werden, etwa durch Unterschiede in der Benetzung der Fa-
ser mit der Schlichte (siehe Kapitel 5.1.3). Ein weiterer Erkla¨rungsansatz ist, dass
die Beschlichtung bei beiden Faservarianten die gleiche Dicke besitzt, jedoch auf
der Oberfla¨che der OX-Fasern mehr Restmaterial verbleibt, etwa aufgrund von
chemischen Bindungen zwischen Schlichtemoleku¨len und Faseroberfla¨che, die im
1Thermogravimetrische Analyse
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Abbildung 5.5: Thermogravimetrische Untersuchung von beschlichteten Car-
bonfasern
gegebenen Temperaturbereich nicht thermisch gespalten werden ko¨nnen.
Ab 550 ◦C liegt die Faser thermisch entschlichtetet vor, weshalb sich wahrschein-
lich sowohl bei be- als auch entschlichteten Fasern nach der Temperaturbehand-
lung bei 900 ◦C a¨hnlich bis gleiche Eigenschaften ergeben. Die gemessene ele-
mentare Zusammensetzung ist hier nicht mehr maßgeblich abha¨ngig von der Be-
schlichtung.
Erga¨nzend zu den XPS-Untersuchungen wurden die be- und entschlichteten Fa-
sern nach der Temperaturbehandlung bei 900 ◦C mittels AES untersucht (Abbil-
dung 5.6). Die jeweiligen Carbonfaseroberfla¨chen ko¨nnen in dieser Betrachtung
qualitativ nicht unterschieden werden. Die Sauerstoff- und Stickstoffpeaks sind
ausgepra¨gter fu¨r beschlichtete und temperaturbehandelte Fasern. Fu¨r entschlich-
tete und temperaturbehandelte Fasern liegen sie im Bereich der Auflo¨sungsgrenze
bzw. teilweise darunter. Eine Abnahme des Sauerstoff- und Stickstoffanteils kann
fu¨r entschlichtete Fasern qualitativ besta¨tigt werden.
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(a) AES-Spektren von beschlichteten
OX- und NOX-Carbonfasern nach
der Temperaturbehandlung bei 900 ◦C
(b) AES-Spektren von entschlichteten
OX- und NOX-Carbonfasern nach
der Temperaturbehandlung bei 900 ◦C
Abbildung 5.6: AES-Spektren von OX- und NOX-Carbonfasern nach der Tem-
peraturbehandlung bei 900 ◦C
Funktionalita¨t der Oberfla¨che von beschlichteten Fasern
Im Folgenden wird die Funktionalita¨t der Carbonfaseroberfla¨chen anhand des
Kohlenstoff 1s-Peaks der XPS-Spektren detaillierter diskutiert. Dabei wird zu-
na¨chst das Augenmerk auf beschlichtete Fasern gerichtet. Abbildung 5.7 zeigt die
C 1s-Peaks von beschlichteten OX- und NOX-Fasern im Ausgangszustand, ohne
Temperaturbehandlung. Zusa¨tzlich sind die Pseudo-Voigt-Profile der jeweiligen
Bindungszusta¨nde und der daraus folgende Gesamtfit abgebildet. Der C 1s-Peak
ist dabei von dem Peak dominiert, der C-O-Einfachbindungen zuzuordnen ist. Fu¨r
beschlichteteOX-Fasern ist dieser sta¨rker ausgepra¨gt als fu¨rNOX-Carbonfasern.
Freie Epoxidgruppen in der Schlichte machen sich im C-O-Peak bemerkbar [189].
Die Unterschiede zwischen OX- und NOX-Carbonfasern im Verha¨ltnis von C-C-
zu C-O-Peak deuten auf einen ho¨heren Anteil freier Epoxidgruppen an der Ober-
fla¨che der Schlichte fu¨rOX-Fasern hin. Denkbar wa¨re hierbei etwa, dass die Ober-
fla¨chenbehandlung zu einer besseren Benetzung der Schlichte (vgl. Kapitel 5.1.3)
und in der Folge bei OX-Fasern im Vergleich NOX-Fasern zu einer gu¨nstigeren
Anordnung der epoxidhaltigen Moleku¨le fu¨hrt. Daneben ist auch ein Auftreten
von Hydroxylgruppen und Etherbindungen mo¨glich. Da die exakte Zusammen-
setzung der Schlichte u¨ber das Vorhandensein von unausgeha¨rtetem Epoxidharz
jedoch nicht bekannt ist, kann an dieser Stelle daru¨ber keine Aussage gemacht
werden.
Neben der C-O-Einfachbindung la¨sst sich auch ein kleinerer, aber deutlich er-
kennbarer Peak, der Carboxylgruppen oder Esterbindungen zuzuordnen ist, er-
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(a) C 1s-Peak von beschlichteter OX-
Carbonfaser
(b) C 1s-Peaks von beschlichteter NOX-
Carbonfaser
Abbildung 5.7: C 1s-Peaks der XPS-Spektren fu¨r beschlichtete Carbonfasern
vor Temperaturbehandlung
kennen. Dabei kann es sich um Reaktionsprodukte der Epoxidgruppen handeln.
C=O-Doppelbindungen sind nicht in maßgeblicher Konzentration vorhanden.
Abbildung 5.8 zeigt zwei Wasserfalldiagramme, die den C 1s-Peak von beschlich-
tetenOX- undNOX-Fasern in Abha¨ngigkeit der Behandlungtemperatur darstel-
len. Die Intensita¨t der Peaks wurde dabei auf das jeweilige Maximum normiert,
um eine Vergleichbarkeit der jeweiligen Peaks zu gewa¨hrleisten. Nach der Tempe-
raturbehandlung mit 180 ◦C lassen sich fu¨r beide Faservarianten keine relevanten
A¨nderungen in der Kontur des C 1s-Peaks beobachten. Wie aus der Betrachtung
der elementaren Zusammensetzung der beschlichteten Fasern erwartet, gehen die
Peaks fu¨r alle Bindungen zwischen Kohlenstoff und Sauerstoff nach einer Behand-
lung mit Temperaturen oberhalb von 400 ◦C stark zuru¨ck. Es lassen sich dabei
qualitativ keine Unterschiede zwischen den beiden Faservariationen erkennen.
Die Ergebnisse der quantitativen Auswertung der C 1s-Peaks nach verschiedenen
Temperaturbehandlungen sind in Abbildung 5.9 gezeigt. Die Temperaturbehand-
lung wirkt sich vor allem auf den Anteil der C-O-Einfachbindung aus. Wie schon
aus der qualitativen Betrachtung der C 1s-Peaks zu erkennen, ist er ohne vorheri-
ge Temperaturbehandlung bei OX-Fasern gro¨ßer, um etwa 5 Prozentpunkte. Fu¨r
beide Modifikationen bleibt er, analog dem Sauerstoffgehalt der Faser, bis 180 ◦C
weitestgehend stabil und fa¨llt mit der thermischen Entfernung der Schlichte bei
Temperaturen u¨ber 400 ◦C stark ab. Es tritt kein signifikanter Anteil an ho¨heren
Oxidationsstufen des Kohlenstoffs auf.
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(a) C 1s Peaks von beschlichteten OX-
Carbonfasern nach jeweiligen Tempe-
raturbehandlungen
(b) C 1s Peaks von beschlichteten NOX-
Carbonfasern nach jeweiligen Tempe-
raturbehandlungen
Abbildung 5.8: C 1s-Peaks der XPS-Spektren fu¨r beschlichtete Carbonfasern in
Abha¨ngigkeit der Oberfla¨chenbehandlung und der Temperatur-
behandlung
(a) Anteile der jeweiligen Bindungstypen
am C 1s-Peaks von beschlichteten
OX-Carbonfasern
(b) Anteile der jeweiligen Bindungstypen
am C 1s-Peaks von beschlichteten
NOX-Carbonfasern
Abbildung 5.9: Quantitative Auswertung der Anteile des C 1s-Peaks fu¨r
beschlichtete Carbonfasern, in Abha¨ngigkeit der Ober-
fla¨chenbehandlung und der Temperaturbehandlung
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Funktionalita¨t der Oberfla¨che von entschlichteten Fasern
Analog der Betrachtung der beschlichteten Fasern wird auch bei entschlichteten
OX- und NOX-Fasern zuna¨chst der C 1s-Peak im Ausgangszustand, ohne Tem-
peraturbehandlung (Abbildung 5.10), betrachtet. Neben dem C-C-Bindungspeak
(a) C 1s-Peak von entschlichteter OX-
Carbonfaser
(b) C 1s-Peaks von entschlichteter NOX-
Carbonfaser
Abbildung 5.10: C 1s-Peaks der XPS-Spektren fu¨r entschlichtete Carbonfasern
vor Temperaturbehandlung
kann auch hier ein deutlicher C-O-Peak erkannt werden, der jedoch nicht so stark
ausgepra¨gt ist wie bei beschlichteten Fasern. Ferner kann man erkennen, dass die-
ser Peak fu¨r OX-Fasern im Vergleich zum C-C-Peak deutlich ho¨here Intensita¨t
besitzt, als das fu¨r NOX-Carbonfasern der Fall ist. Der Hauptteil des gebunden
Sauerstoffs liegt folglich in Form von Einfachbindungen vor, daru¨ber hinaus las-
sen sich fu¨r OX-Fasern aber auch Bindungspeaks von ho¨heren Oxidationsstufen
erkennen, die bei NOX-Fasern nicht zu erkennen sind.
Diese ho¨heren Oxidationsstufen ko¨nnen ein Ergebnis der anodischen Oxidati-
on sein, bei deren Verlauf die Kohlenstoffoberfla¨che progressiv oxidiert wird.
Daneben ist zusa¨tzlich denkbar, dass auf der Oberfla¨che von OX-Fasern noch
Ru¨cksta¨nde der Beschlichtung detektiert werden, die so bei NOX-Carbonfasern
nicht auftreten ko¨nnen. Um dies zu verdeutlichen zeigt Abbildung 5.11 ein einfa-
ches Modell der Faseroberfla¨che in verschiedenen Behandlungsstadien. Zuna¨chst
liegt eine unbehandelte Faser (Abbildung 5.11a) mit geringem Anteil funktionel-
ler Gruppen an ihrer Oberfla¨che vor. Durch die anodische Oxidation werden auf
der Faseroberfla¨che sauerstoffhaltige funktionelle Gruppen erzeugt (Abbildung
5.11b). Diese funktionellen Gruppen auf der OX-Faseroberfla¨che ko¨nnen che-
mische Bindungen mit der Schlichte eingehen (Abbildung 5.11c), die durch den
Lo¨sungsprozess wa¨hrend der Entschlichtung nicht gelo¨st werden. Die chemisch
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(a) Modell einer unbeschlichteten
und unbehandelten Faser mit
geringem Anteil funktioneller
Gruppen
(b) Durch die Ober-
fla¨chenbehandlung wird die
Anzahl der funktionellen
Gruppen auf der Faserober-
fla¨che erho¨ht
(c) Die Schlichte bedeckt die
Faser. Epoxidgruppen der
Schlichte ko¨nnen mit den
funktionellen Gruppen auf
der Faseroberfla¨che chemisch
reagieren
(d) Die Entschlichtung lo¨st die
ungebundenen Anteile der
Schlichte. Chemisch gebun-
dene Moleku¨le der Schlichte
verbleiben teilweise auf der
Faseroberfla¨che
Abbildung 5.11: Einfaches Modell zur Beschreibung der Unterschiede von unbe-
schlichteten und entschlichteten Carbonfaseroberfla¨chen
gebundenen Moleku¨le verbleiben teilweise nach der Entschlichtung auf der Faser
(Abbildung 5.11d) und werden neben freigelegten Oberfla¨chenfunktionalita¨ten in
der XPS-Untersuchung detektiert. Da auf der Oberfla¨che vonNOX-Carbonfasern
funktionelle Gruppen in deutlich geringerem Maße vorhanden sind (Abbildung
5.11a) ko¨nnen auch nur in geringerem Umfang chemische Bindungen mit der
Schlichte eingegangen werden. In der XPS-Analyse werden daher auch weniger
Ru¨cksta¨nde detektiert, was zu der geringeren Intensita¨t des C-O-Peaks fu¨hrt.
Die Tatsache, dass fu¨r beide Faservarianten im entschlichteten Zustand Stickstoff
detektiert wird, der bei beschlichteten Fasern nicht nachgewiesen werden kann,
spricht dafu¨r, dass in erheblichem Maße Eigenschaften der Carbonfaseroberfla¨che
vor der Beschlichtung abgebildet werden. Beide Interpretationen lassen jedoch
auf eine ho¨here Oberfla¨chenfunktionalita¨t der OX-Carbonfasern schließen, was
neben dem ho¨heren Sauerstoffgehalt als Hauptauswirkung der anodischen Oxi-
dation betrachtet werden kann.
Abbildung 5.12 zeigt fu¨r entschlichtete Fasern die Entwicklung des C 1s-Peaks
mit der Behandlungstemperatur fu¨r beide Fasermodifikationen. Nach Ausheizen
bei 550 ◦C nimmt fu¨r beide Fasertypen der Anteil der funktionellen Gruppen
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(a) C 1s-Peaks von entschlichteten OX-
Carbonfasern nach jeweiligen Tempe-
raturbehandlungen
(b) C 1s-Peak von entschlichteten NOX-
Carbonfasern nach jeweiligen Tempe-
raturbehandlungen
Abbildung 5.12: C 1s-Peaks der XPS-Spektren fu¨r entschlichtete Carbonfasern
in Abha¨ngigkeit der Oberfla¨chenbehandlung und der Tempera-
turbehandlung
am C 1s-Peak stark ab. Man erreicht einen Endzustand, der vergleichbare Ei-
genschaften zu dem der beschlichteten Fasern aufweist. Abbildung 5.13 zeigt
die Ergebnisse der quantitativen Auswertung der C 1s-Peaks nach verschiede-
nen Temperaturbehandlungen. Bei beiden Fasermodifikationen ist der Anteil an
C-O-Einfachbindungen dominierend, wobei fu¨r OX-Carbonfasern ein etwa dop-
pelt so hohes Ausgangsniveau festgestellt wird. Bei beiden Fasermodifikationen
sinkt dieser Anteil kontinuierlich mit zunehmender Temperaturbehandlung. Ab
550 ◦C treten bei OX-Carbonfasern vermehrt auch Bindungstypen mit ho¨heren
Oxidationsstufen des Kohlenstoffs auf, die so bei NOX-Fasern nicht vorzufin-
den sind. Diese besitzen vermutlich eine ho¨here Temperaturstabilita¨t als C-O-
Einfachbindungen, weshalb sie mit zunehmender Desorption der C-O-Bindungen
an relativem Anteil an der Oberfla¨che gewinnen. Im Endzustand bei 900 ◦C ist
der Anteil an C-O-Einfachbindungen fu¨r beide Faservarianten gleich, jedoch ist
der Anteil an C=O- und COOR-Bindungen fu¨r OX-Fasern ho¨her, was insgesamt
einem ho¨heren Sauerstoffanteil entspricht.
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(a) Anteile der jeweiligen Bindungstypen
am C 1s-Peak von entschlichteten
OX-Carbonfasern
(b) Anteile der jeweiligen Bindungstypen
am C 1s-Peak von entschlichteten
NOX-Carbonfasern
Abbildung 5.13: Quantitative Auswertung der Anteile des C 1s-Peaks fu¨r
entschlichtete Carbonfasern, in Abha¨ngigkeit der Ober-
fla¨chenbehandlung und der Temperaturbehandlung
5.1.2 Modifikation des Kohlenstoffs an der Faseroberfla¨che
Abbildung 5.14 zeigt die C KLL-Peaks der bei 900 ◦C behandelten OX- und
NOX-Carbonfasern in differenzierter Form. In Abbildung 5.14a werden die bei-
den Spektren miteinander und in Abbildung 5.14b und 5.14c jeweils getrennt
mit den Referenzspektren von grafitischem und amorphem Kohlenstoff vergli-
chen. Im Vergleich der Faserspektren untereinander fa¨llt ein gro¨ßeres Verha¨ltnis
von Peak zu Dip fu¨r NOX-Fasern auf. Beide Fasern zeigen eine a¨hnliche Dop-
pelpeakstruktur im Energiebereich zwischen 245 eV und 270 eV. Bei OX-Fasern
zeigt sich daneben deutlicher die Stufe bei 281 eV, die typisch fu¨r aC ist. Im
Vergleich zu den Referenzspektren ist die Peakform von OX-Fasern auch der
Peakform der aC-Referenz deutlich a¨hnlicher, wa¨hrend NOX-Fasern erkennbar
”
grafitischeren“ Charakter zeigen. Fu¨r beide Fasern kann eine turbostratische
Kohlenstoffmodifikation angenommen werden, mit Hilfe der AES konnten jedoch
Hinweise gesammelt werden, die nahe legen, dass der turbostratische Kohlenstoff
an der Oberfla¨che von NOX-Fasern in einer sta¨rker geordneten Form vorliegt.
Dieses Ergebnis kann als Hinweis auf eine sog “weak layer“ [53, 190, 191] ge-
deutet werden, die wa¨hrend der Carbonisierung der Faser an deren Oberfla¨che
entsteht. Eine Oberfla¨chenschicht mit grafitischerer Kohlenstoffmodifikation be-
deutet, dass der Kohlenstoff hier zu einem gro¨ßeren Anteil in der sp2 Hybridisie-
rung vorliegt und sich in einer dem Grafit a¨hnlichen Schichtstruktur anordnet.
Diese Struktur erlaubt bei Scherbelastung das Abscheren von a¨ußeren Schich-
ten, was im Komposit zusa¨tzlich zur geringeren chemischen Funktionalita¨t die
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(a) Vergleich zwischen dem C KLL-Peak
von OX- und NOX-Carbonfasern
(b) Vergleich zwischen C KLL-Peaks von
OX-Carbonfasern und Kohlenstoff
Referenzmessungen
(c) Vergleich zwischen C KLL-Peaks von
NOX-Carbonfasern und Kohlenstoff
Referenzmessungen
Abbildung 5.14: Analyse des C KLL-Peaks der AES-Spektren von OX- und
NOX-Carbonfasern
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Faser-Matrix-Anbindung verringert [53, 190]. Durch die anodische Oxidation wird
die grafitischere Oberfla¨chenschicht abgetragen. Die verbleibende Oberfla¨che mit
amorphem Charakter besitzt einen ho¨heren Anteil an sp3 gebundenem Kohlen-
stoff und damit kovalenten Bindungen ins Faserinnere. Diese Oberfla¨chenschicht
ist daher deutlich sta¨rker an die Faser angebunden und kann nicht ohne weiteres
abgeschert werden.
5.1.3 Topographische Untersuchung der Faseroberfla¨che
Abbildung 5.15 zeigt jeweils eine ausgewa¨hlte AFM-Beispielmessung in der 3D-
Darstellung, die die jeweilige Faservariante repra¨sentiert. Es kann dabei die fibril-
lare Struktur der Faseroberfla¨che erkannt werden. Die Fibrillenbreite bewegt sich
dabei in der Gro¨ßenordnung von einigen 100 nm.
Im Folgenden werden die relevanten Gro¨ßenordnungen der Oberfla¨chenstrukturen
(a) 3D-Darstellung der Ober-
fla¨che einer beschlichteten OX-
Carbonfaser
(b) 3D-Darstellung der Oberfla¨che
einer entschlichteten OX-
Carbonfaser
(c) 3D-Darstellung der Oberfla¨che
einer beschlichteten NOX-
Carbonfaser
(d) 3D-Darstellung der Oberfla¨che
einer entschlichteten NOX-
Carbonfaser
Abbildung 5.15: Mittels AFM gemessene 3D-Darstellung der Ober-
fla¨chentopographie von OX- und NOX-Carbonfasern
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dieser Beispielmessungen charakterisiert. Daru¨ber hinaus wird die statistische
Auswertung der Mikro- und Nanorauheiten (vgl. Kapitel 4.2.2) dazu verwendet,
die jeweiligen topographischen Strukturen auf verschiedenen Gro¨ßenordnungen
zu quantifizieren.
Spektrale Analyse der Oberfla¨chenstruktur von Carbonfasern
Als Referenz wird zuna¨chst das PSD der Beispielmessung der entschlichteten
OX-Carbonfaser betrachtet (Abbildung 5.16a). Anhand dieser Referenzmessung
werden fu¨r die Analyse der Carbonfaseroberfla¨che relevante Gro¨ßenordnungen
ausgelesen, die im Folgenden mit den PSD der weiteren Beispielmessungen ver-
glichen werden. Es lassen sich drei signifikante Bereiche dieses PSD feststellen.
Der erste Bereich erstreckt sich zwischen 0,2µm−1, also der Wellenzahl die der
gro¨ßtmo¨glichen Strukturgro¨ße bzw. Wellenla¨nge von λ = 5µm entspricht und
ca. 1,5µm−1 (λ = 670 nm). Zwischen 1,5µm−1 und ca. 3µm−1 (λ = 330 nm)
ergibt sich ein Roll-off Bereich. Der dritte Bereich erstreckt sich 3µm−1 bis ca.
30µm−1 (λ = 33 nm) und besitzt eine steilere Steigung als der erste Bereich.
Um dies zu verdeutlichen wurde Bereich III u¨ber eine Potenzfunktion gefittet,
die in doppelt-logarithmischer Skalierung die Gestalt einer Regressionsgerade
(gestrichelte Linie) annimmt. Man erkennt hier, dass dieser Fit das PSD nur im
(a) PSD der entschlichteten OX-
Carbonfaser Beispielmessung
(b) Ein Ho¨henprofil der entschlichteten
OX-Carbonfaser Beispielmessung und
die jeweiligen Profile nach Anwen-
dung eines Hoch- und Tiefpass FFT-
Filters mit der Grenze von 1,5µm−1
Abbildung 5.16: Analyse der relevanten topographischen Strukturen von entsch-
lichteten Carbonfasern
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Bereich III gut beschreibt, in Bereich I liegt er dagegen etwa eine Gro¨ßenordnung
u¨ber den tatsa¨chlich gemessenen Messpunkten. Theoretisch la¨sst sich das PSD
bis 50µm−1 (entspricht fu¨r die gegebene Abtastrate der maximalen Frequenz
nach dem Nyquist-Shannon-Abtasttheorem [119]) auswerten, allerdings lassen
sich oberhalb von 30µm−1 Unregelma¨ßigkeiten im Verlauf des PSD feststellen, die
mit großer Wahrscheinlichkeit dem Alias-Effekt [192] zugeordnet werden ko¨nnen.
Dieser kann auch bei Beachtung des Nyquist-Shannon-Abtasttheorems auftreten,
sofern Messsignale mit ho¨heren Frequenzen als dem Cut-off vorhanden sind oder
die Messsignale mit entsprechend hochfrequentem Rauschen behaftet sind. Zudem
besitzt die AFM-Spitze einen endlichen Spitzendurchmesser, was unabha¨ngig vom
Abtasttheorem zusa¨tzliche zum Alias-Effekt beitra¨gt. Deshalb werden die PSD
im Folgenden nur bis 30µm−1 ausgewertet.
Um die Ursache des Roll-off Bereichs zu identifizieren, wurde ein einzelnes Li-
nienprofil aus dem AFM-Bild entnommen. Auf dieses Linienprofil wurde sowohl
ein Hochpass- als auch ein Tiefpass-Fourierfilter mit 1,5µm−1 Grenzfrequenz an-
gewandt. Das Ergebnis dieser Untersuchung ist Abbildung 5.16b zu entnehmen.
Das Tiefpass gefilterte Profil bildet die Faserkru¨mmung, sowie gro¨ßere Substruk-
turen auf der Faser ab. Das Hochpass gefilterte Profil bildet wiederum die Fibril-
lenstruktur und Substrukturen der Fibrillen ab. Der Roll-off-Bereich ergibt sich
folglich aus dem U¨bergang von der Faserkru¨mmung zur Fibrillenstruktur und die
Auspra¨gung des Roll-off-Bereichs spiegelt die Breiten- und Ho¨henverteilung der
Fibrillen wider.
Zusammenfassend kann Bereich I des PSD der Faserkru¨mmung zugeordnet wer-
den, wa¨hrend der Roll-off Bereich die Fibrillenstruktur widerspiegelt. Bereich III
beinhaltet wahrscheinlich Substrukturen auf der Oberfla¨che der Fibrillen.
Um die Reproduzierbarkeit der spektralen Analyse der Oberfla¨chenstruktur von
Carbonfasern zu erfassen, ist in Abbildung 5.17 die bisher untersuchte Beispiel-
messung zusammen mit weiteren Vergleichsmessungen des gleichen Fasertyps dar-
gestellt. Im Rahmen der Messgenauigkeit ergibt sich eine gute U¨bereinstimmung
der jeweiligen Messkurven. Insbesondere Bereich III der Messkurven zeigt eine
hohe Reproduzierbarkeit. Wie erwartet kann oberhalb von 30µm−1 eine Abwei-
chung der Messkurven beobachtet werden, die mit der individuellen Auspra¨gung
des Alias-Effekt der jeweiligen Messung erkla¨rt werden kann. Diese kann sich zum
Beispiel aufgrund unterschiedlicher Abnutzung der jeweils verwendeten AFM-
Messspitze ergeben. Daru¨ber hinaus zeigen sich Abweichungen der jeweiligen
Messkurven in der Auspra¨gung des Roll-off Bereichs. Diese Streuung spiegelt
die individuellen Verteilungen der Breite und Ho¨he der Fibrillen wider, je nach
individuell untersuchter Faser und dem Messausschnitt auf dieser Faser.
Unter Beru¨cksichtigung dieser Streuung werden im Folgenden der Roll-off Be-
reich und Bereich III von verschiedenen Fasertypen untersucht und miteinander
verglichen.
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Abbildung 5.17: Untersuchung der Reproduzierbarkeit der PSD von entsch-
lichteten OX-Carbonfasern (zur besseren Unterscheidbarkeit
der jeweiligen Messungen wurden die Messpunkte mit Linien
verbunden)
Vergleich der Faseroberfla¨chen unterschiedlicher Fasertypen
In Abbildung 5.18 werden die PSD der Beispielmessungen der entschlichteten
OX- und NOX-Faseroberfla¨chen verglichen. Im Rahmen der bereits beschriebe-
Abbildung 5.18: Vergleich der PSD der Beispielmessungen von entschlichteten
OX- und NOX-Carbonfasern
nen Streuungen ko¨nnen die Verla¨ufe der beiden PSD als ununterscheidbar ange-
sehen werden. Entschlichtete Fasern zeigen in dieser Betrachtung also eine ver-
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gleichbare Oberfla¨chenstruktur, unabha¨ngig davon ob eine anodische Oxidation
vorliegt oder nicht.
Um daru¨ber hinaus die Oberfla¨chenbeschaffenheit von beschlichteten Fasern zu
bewerten, werden diese in Abbildung 5.19 jeweils mit ihren entschlichteten Ent-
sprechungen verglichen. Die beiden Beispielmessungen der OX-Fasern zeigen im
(a) Vergleich der PSD der Beispielmes-
sungen von OX- Carbonfasern im be-
und entschlichteten Zustand
(b) Vergleich der PSDs der Beispielmes-
sungen von NOX-Carbonfasern im
be- und entschlichteten Zustand
Abbildung 5.19: Vergleich der topographischen Struktur von be- und entschlich-
teten Carbonfasern
Bereich I und im Roll-off Bereich starke A¨hnlichkeiten. Nach dem Roll-off erge-
ben sich im Bereich III der Beispielfaser mit Beschlichtung ein deutlich steilerer
Verlauf. Die Differenz der Kurven wird also zu kleineren Strukturen hin immer
gro¨ßer und die Kurven laufen ab einer Wellenzahl von ca. 6µm−1 deutlich aus-
einander. Wa¨hrend die Fibrillenstruktur auch mit Bedeckung durch die Schlichte
erhalten bleibt, werden kleinere topographische Strukturen offensichtlich durch
sie u¨berdeckt. Eine sta¨rkere Abnahme der Rauheit zu kleineren Strukturgro¨ßen
ist die Folge.
Im Vergleich zu den OX-Fasern zeigen die Verla¨ufe der be- und entschlichteten
NOX-Faser kein abweichendes Verhalten im Bereich III. Im Gegensatz zu der
Beispielmessung der beschlichteten OX-Faser, zeigt das PSD der beschlichteten
NOX-Faser in diesem Bereich keinen steileren Abfall als ihre entschlichtete Ent-
sprechung. Um dies zu unterstreichen wurde fu¨r beide Kurven der Bereich III u¨ber
eine Potenzfunktion angefittet. Im Rahmen der Streuung sind die Steigungen die-
ser beiden Fits in der doppelt logarithmischen Skalierung als identisch anzusehen.
Auf den Fibrillen der beschlichteten NOX-Faser sind also im Bereich III Sub-
strukturen auf der Oberfla¨che der Fibrillen vorhanden, die bei der beschlichteten
OX-Faser nicht beobachtet werden ko¨nnen.
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Fasertyp Rq,Roll-off (nm) Rq,III (nm) mIII
OX, entschlichtet 12 8 -4,0
NOX, entschlichtet 10 6 -3,3
OX, beschlichtet 10 3 -5,2
NOX, beschlichtet 8 3 -3,6
Tabelle 5.1: Quantitative Auswertung von Strukturparametern der aus-
gewa¨hlten Beispielmessungen
Fu¨r alle vier Beispielmessungen wurden die RMS-Rauheiten Rq ab dem Roll-off
Bereich und von Bereich III ausgewertet. U¨ber die Ermittlung der Steigung des
linearen Fits in Bereich III, wurde der Exponent mIII der Potenzfunktion in die-
sem Bereich ausgewertet. Die entsprechenden Ergebnisse finden sich in Tabelle
5.1. U¨ber die quantitative Auswertung der PSD la¨sst sich der qualitativ beobach-
tete Trend im Rahmen der erwartbaren Schwankungen besta¨tigen. Lediglich die
Unterscheidung von Rq,III fu¨r die beiden beschlichteten Beispielfasern ist nicht
eindeutig mo¨glich. Hier dominiert jeweils die Rauheit der gro¨ßten Gro¨ßenordnung,
die PSD der beschlichteten Fasern lassen sich jedoch erst ab ca. 6µm−1 eindeutig
voneinander unterschieden. Die Berechnung der Rauheit im Bereich III liefert da-
her kein eindeutiges Unterscheidungskriterium fu¨r diese Fasern. Aus dem Verlauf
der PSD ist keine natu¨rliche Grenze ersichtlich, die sich fu¨r eine Beschreibung
der Rauheit auf kleineren Gro¨ßenordnungen anbieten wu¨rde. Auch ist der Ein-
fluss eines konstanten Offsets, der die Werte der Rauheit verfa¨lschen ko¨nnte, nicht
vollsta¨ndig auszuschließen.
Fu¨r eine aussagekra¨ftige statistische Auswertung der Oberfla¨chenrauheit auf zwei
ausgewa¨hlten Gro¨ßenordnungen wird daher im Folgenden das Verfahren nach
Ja¨ger angewandt. Dies bietet daru¨ber hinaus die Mo¨glichkeit, die Natur der hier
beobachteten Strukturen auf verschiedenen Gro¨ßenordnungen bildgebend sicht-
bar zu machen.
Mikro- bzw. Fibrillenrauheiten der untersuchten Carbonfasern
Die Bilder nach entsprechendem Untergrundabzug zur Bestimmung der Mikrorau-
heit (vgl. Kapitel 4.2) befinden sich in Abbildung 5.20. Wa¨hrend man die entsch-
lichteten OX- und NOX-Fasern (Abbildung 5.20b und 5.20d) qualitativ nicht
unterscheiden kann, stechen bei den Messungen von beschlichteten Faserproben
auffa¨llige Unterschiede ins Auge. Bei der OX-Faserprobe (Abbildung 5.20a) ist
die Faser gleichma¨ßig von der Schlichte bedeckt und die Fibrillenstruktur ist auch
auf der beschlichteten Faser gut zu erkennen. Die Oberfla¨chenstruktur vonNOX-
Faser (Abbildung 5.20c) wird auf dieser Gro¨ßenskala ebenfalls von der Fibril-
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(a) Beispielmessung an beschlichteter
OX-Faser nach Untergrundkorrektur
mit λ = 105
(b) Beispielmessung an entschlichteter
OX-Faser nach Untergrundkorrektur
mit λ = 105
(c) Beispielmessung an beschlichteter
NOX-Faser nach Untergrundkorrek-
tur mit λ = 105
(d) Beispielmessung an entschlichteter
NOX-Faser nach Untergrundkorrek-
tur mit λ = 105
Abbildung 5.20: Ho¨hensignal von ausgewa¨hlten Beispielmessungen nach Unter-
grundkorrektur zur Bestimmung der Mikrorauheiten
lenstruktur der Faser bestimmt, es treten jedoch zusa¨tzlich deutlich erkennbare
Schlichte-Agglomerate auf. Diese Agglomerate erkla¨ren die festgestellten Unter-
schiede im Bereich III der PSD dieser Fasern. Abbildung 5.21 zeigt die statisti-
schen Auswertung der Mikrorauheit. Mit Ausnahme der Mikrorauheit der ent-
schlichteten OX-Fasern sind die Rauheiten der Fasern in dieser Gro¨ßenordnung
auch mit der Auswertemethode nach Ja¨ger nicht unterscheidbar. Die beobachte-
ten Agglomerationsseffekte bei beschlichteten NOX-Fasern wirken sich, wie aus
der Analyse der PSD erwartet, erst auf kleineren Gro¨ßenordnungen aus.
Die Mikrorauheit der entschlichtetenOX-Faser kann im Rahmen der Standardab-
weichung als leicht erho¨ht im Vergleich zu den den anderen Werten angesehen wer-
den. Die anodische Oxidation scheint auf diesen Gro¨ßenordnungen geringfu¨gige
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Abbildung 5.21: Statistische Auswertung der Mikrorauheit fu¨r be- und entsch-
lichtete OX- und NOX-Faser
Auswirkungen auf die Rauheit zu haben. Mit Hilfe der AES-Messungen (vgl.
Kapitel 5.1.2) konnten Hinweise dafu¨r gesammelt werden, dass durch die anodi-
sche Oxidation eine Oberfla¨chenstruktur mit anderem strukturellen Aufbau als
dem Inneren der Faser entfernt wird. Dies kann unter Umsta¨nden mit dem hier
beobachteten leichten Anstieg der Rauheit in Verbindung gebracht werden.
Nanorauheiten der untersuchten Carbonfasern
In Abbildung 5.22 ist die Nanostruktur der jeweiligen Beispielmessungen darge-
stellt. Die Messungen der OX-Fasern zeigen bei der entschlichteten Faserprobe
(Abbildung 5.22b) eine ausgepra¨gte Nanorauheit auf der Fibrillenstruktur. Bei
der beschlichteten Faserprobe (Abbildung 5.22a) u¨berlagert die Schlichte diese
Nanorauheit und es ergibt sich auf dieser Gro¨ßenordnung eine wesentlich glattere
Oberfla¨che, ein Effekt, der auch von Ja¨ger berichtet wurde [54, 117]. Die ent-
schlichtete NOX-Faser (Abbildung 5.22d) zeigt qualitativ eine a¨hnliche Ober-
fla¨chenstruktur, auch hier la¨sst sich eine ausgepra¨gte Nanorauheit auf der Fi-
brillenstruktur erkennen. Wie bereits bei der Analyse der PSD beobachtet, zeigt
die beschlichtete NOX-Faser (Abbildung 5.22c) im Gegensatz zur beschlichte-
ten OX-Faser eine ausgepra¨gte Nanorauheit. Diese spiegelt jedoch anders als bei
den entschlichteten Fasern nicht Substrukturen auf den Fibrillen wider, sondern
stammt von der Beschlichtung und kann mit den bereits beobachteten Agglo-
meraten der Schlichte in Verbindung gebracht werden. Diese Beobachtung la¨sst
sich auch mit der statistischen Auswertung der Nanorauheit besta¨tigen, die in
Abbildung 5.23 gezeigt ist. Entschlichtete Fasern beiden Typs zeigen im Rahmen
der Standardabweichung vergleichbare Nanorauheiten. Es la¨sst sich auf dieser
Gro¨ßenskala kein Unterschied fu¨r entschlichtete Fasern auffinden.
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(a) Beispielmessung an beschlichteter
OX-Faser nach Untergrundkorrektur
mit λ = 100
(b) Beispielmessung an entschlichteter
OX-Faser nach Untergrundkorrektur
mit λ = 100
(c) Beispielmessung an beschlichteter
NOX-Faser nach Untergrundkorrek-
tur mit λ = 100
(d) Beispielmessung an entschlichteter
NOX-Faser nach Untergrundkorrek-
tur mit λ = 100
Abbildung 5.22: Ho¨hensignal von ausgewa¨hlten Beispielmessungen nach Unter-
grundkorrektur zur Bestimmung der Nanorauheiten
Dagegen lassen sich die Unterschiede in der Oberfla¨chenstruktur der Beschlich-
tung anhand der Werte der Nanorauheit ablesen. Diese ist im Rahmen der Stan-
dardabweichung fu¨r beschlichtete NOX-Fasern doppelt so hoch wie die der be-
schlichteten OX-Fasern (0,4 nm im Vergleich zu 0,2 nm).
Eine mo¨gliche Interpretation dieser Beobachtung ergibt sich aus dem Beschlich-
tungsprozess. Dieser findet u¨ber eine Flu¨ssigphasen-Beschichtung statt, wobei
die Schlichte chemisch gelo¨st vorliegt. Die geringere Oberfla¨chenfunktionalita¨t
der NOX-Fasern la¨sst eine Auswirkung auf die freie Oberfla¨chenenergie und
Polarita¨t der Faseroberfla¨che erwarten. Dieser Effekt kann wiederum zu einer
schlechteren Benetzung der Faseroberfla¨che mit der Schlichtelo¨sung fu¨hren. Bei
U¨berschreiten einer kritischen Auszugsgeschwindigkeit ko¨nnen auch bei partieller
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Abbildung 5.23: Statistische Auswertung der Nanorauheit fu¨r be- und entsch-
lichtete OX- und NOX-Fasern
Benetzung Flu¨ssigkeitsflilme auf den Fasern abgeschieden werden [193]. Darauf
folgend ist eine Entnetzung der Flu¨ssigkeit zu erwarten, wa¨hrend sich gleichzeitig
das Lo¨sungsmittel der Schlichte verflu¨chtigt und die Beschlichtung in einen glas-
artigen Zustand u¨bergeht. Vollzieht sich dieser U¨bergang schneller als die Entnet-
zung der Schlichte, ko¨nnen die beobachteten Unterschiede der Oberfla¨chenstruk-
turen der beschlichteten Fasern erkla¨rt werden.
U¨ber die Betrachtung der Oberfla¨chenstruktur der Beschlichtung auf nanosko-
pischer Gro¨ßenordnung lassen sich also Hinweise auf mo¨gliche Auswirkungen
der anodischen Oxidation auf physikalische Eigenschaften wie die freie Ober-
fla¨chenenergie und Polarita¨t der jeweiligen Faseroberfla¨che ableiten. Diese lassen
sich auch mit der Faser-Matrix-Anbindung im CFK in Verbindung bringen [55].
Die Unterschiede in der Benetzung der Fasern ko¨nnen des Weiteren auch mit
den Unterschieden der XPS-Untersuchung des C 1s-Peaks der beschlichteten Fa-
sern (vgl. Abbildung 5.7 auf Seite 82) in Verbindung gebracht werden. Durch die
schlechtere Benetzung der Schlichte bei NOX-Fasern ko¨nnte es zu einer weniger
gu¨nstigen Ausrichtung der Epoxidmoleku¨le auf der Oberfla¨che kommen, was als
Erkla¨rungsansatz fu¨r die Unterschiede in der Intensita¨t des C-O-Bindungspeaks
dienen kann. Die Ausscheidungseffekte der Beschlichtung bei NOX-Fasern la¨sst
sich auch mit den Ergebnissen der TGA-Untersuchung korrelieren (vgl. Abbil-
dung 5.5 auf Seite 80). Die XPS-Untersuchungen der beschlichteten Fasern legen
nahe, dass beide Faservarianten vollsta¨ndig mit Schlichte bedeckt sind. Durch die
zusa¨tzlichen Schlichteansammlungen auf der Oberfla¨che von NOX-Fasern, ergibt
sich eine ho¨here mittlere Schichtdicke der Schlichte auf der Faser und damit auch
eine ho¨here Masse. In den TGA-Messungen a¨ußert sich dies durch einen ho¨heren
relativen Masseverlust bei Zersetzung der Schlichte.
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Mikro und Nanorauheiten von beschlichteten und temperaturbehandelten
Carbonfasern
Neben den chemisch entschlichteten Fasern wurden mit dem Untergrundabzug
nach Ja¨ger auch beschlichtete Fasern nach Temperaturbehandlung mit 900 ◦C
untersucht. Abbildung 5.24 zeigt die AFM-Messungen nach jeweiligem Unter-
grundabzug zur Darstellung der Mikro- und Nanorauheiten.
Vereinzelt ko¨nnen zwar Strukturen erkannt werden, die sich unter Umsta¨nden
auf Ru¨cksta¨nde der Schlichte zuru¨ck fu¨hren lassen, vor allem in der Nanorauheit
(a) Beispielmessung an beschlichteter
OX-Faser, nach Temperaturbehand-
lung mit 900 ◦C. Untergrundkorrektur
mit λ = 105
(b) Beispielmessung an beschlichteter
OX-Faser, nach Temperaturbehand-
lung mit 900 ◦C. Untergrundkorrektur
mit λ = 100
(c) Beispielmessung an beschlichteter
NOX-Faser, nach Temperaturbe-
handlung mit 900 ◦C. Untergrund-
korrektur mit λ = 105
(d) Beispielmessung an beschlichteter
NOX-Faser, nach Temperaturbe-
handlung mit 900 ◦C. Untergrundkor-
rektur mit λ = 100
Abbildung 5.24: Ho¨hensignal von ausgewa¨hlten Beispielmessungen an thermisch
behandelten Fasern nach Untergrundkorrektur zur Bestim-
mung der Mikro- und Nanorauheiten
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(a) Vergleich der statistischen Auswer-
tung der Mikrorauheit fu¨r chemisch
entschlichtete und mit 900 ◦C tempe-
raturbehandelte Fasern
(b) Vergleich der statistischen Auswer-
tung der Nanorauheit fu¨r chemisch
entschlichtete und mit 900 ◦C tempe-
raturbehandelte Fasern
Abbildung 5.25: Statistische Auswertung der Mikro- und Nanorauheiten fu¨r
beschlichtete und temperaturbehandelte Carbonfasern
lassen sich jedoch starke A¨hnlichkeiten zu den chemisch entschlichteten Fasern
erkennen. Um dies zu unterstreichen werden in Abbildung 5.25 die Mikro- und
Nanorauheiten aus den statistischen Auswertungen von chemisch entschlichteten
und thermisch behandelten Fasern miteinander verglichen. Es zeigt sich fu¨r be-
schlichtete und mit 900 ◦C behandelte Fasern der gleiche Trend wie fu¨r chemisch
entschlichtete Fasern. Es ergeben sich sogar leicht erho¨hte Rauheiten, die jewei-
ligen Werte sind jedoch im Rahmen des Fehlers als ununterscheidbar anzusehen.
Die thermische Entschlichtung der Faser kann auch in diesen Messungen besta¨tigt
werden.
5.1.4 Zusammenfassung der Untersuchungsergebnisse der
Carbonfaseroberfla¨che
Abschließend werden die Ergebnisse und Zusammenha¨nge der Untersuchung der
Faseroberfla¨che zusammengefasst. Abbildung 5.26 zeigt ein vereinfachtes Modell
der beiden verschiedenen Faserquerschnitte in Oberfla¨chenna¨he, basierend auf den
Ergebnissen der vorgestellten Untersuchungen. Durch die AES-Untersuchungen
konnten Hinweise darauf gefunden werden, dass die unbehandelten NOX-Fasern
eine a¨ußere Schicht mit besser geordnetem turbostratischen Kohlenstoff besitzen,
die bei OX-Fasern durch die anodische Oxidation entfernt wurde. Dies kann als
Erkla¨rungsansatz dienen, um die leicht ho¨here Fibrillenrauheit dieser Fasern zu
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(a) Zusammenfassende Skizze der Ober-
fla¨cheneigenschaften von OX-Fasern
(b) Zusammenfassende Skizze der Ober-
fla¨cheneigenschaften von NOX-
Fasern
Abbildung 5.26: Zusammenfassende Skizze der Eigenschaften und Unterschiede
der beiden untersuchten Carbonfaser Varianten
erkla¨ren, die im Rahmen der AFM-Untersuchung ermittelt wurde.
Weiterhin zeigten die XPS-Untersuchungen, dass die Konzentration an funktio-
nellen Gruppen an der Oberfla¨che, vermutlich hauptsa¨chlich in der Form von Hy-
droxylgruppen, durch die anodische Oxidation deutlich erho¨ht wird. Dies beein-
flusst wiederum die freie Oberfla¨chenenergie der Fasern, was anhand der Wechsel-
wirkung mit der Beschlichtung verdeutlicht werden kann (siehe AFM-Messungen).
Wa¨hrend OX-Fasern bei der Beschlichtung aus der Flu¨ssigphase gut benetzt
werden und die Schlichte eine gleichverteilte Schichtdicke ausbildet, zeigt sich
an NOX-Fasern eine unregelma¨ßige Verteilung der Schichtdicke mit zahlreichen
Agglomeraten, die auf Entnetzungseffekte bei der Schlichteabscheidung zuru¨ck
schließen lassen. Schließlich lassen sich u¨ber die Analyse des C 1s-Peaks der be-
schlichteten Fasern Hinweise darauf finden, dass sich aufgrund der unterschiedli-
chen Benetzung der Faseroberfla¨che auch Unterschiede in der molekularen Orien-
tierung der Schlichte ergeben, wobei an der Oberfla¨che von beschlichteten OX-
Fasern auf eine ho¨here Konzentration an Epoxidgruppen zuru¨ck geschlossen wer-
den kann.
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5.2 Charakterisierung der Carbostick-Gru¨nko¨rper
Im zweiten Abschnitt des Ergebnisteils werden die Auswirkung der im vorange-
gangenen Kapitel festgestellten Unterschiede der Carbonfaseroberfla¨che auf die
Eigenschaften der Carbostick-Gru¨nko¨rper diskutiert. Zuna¨chst wird dabei auf
strukturelle Eigenschaften eingegangen.
5.2.1 Strukturelle Eigenschaften der Carbostick-Gru¨nko¨rper
Um die strukturellen Eigenschaften der Gru¨nko¨rper zu erfassen, wurden Ro¨ntgen-
CT-Messungen durchgefu¨hrt. Abbildung 5.27 zeigt virtuelle Querschnitte von
OX- und NOX-Carbosticks, jeweils in den drei Herstellungsvarianten Typ I,
Typ II und Typ III (vgl. Kapitel 3.2 auf Seite 28). Wa¨hrend Typ I Carbo-
(a) Virtueller Querschnitt von einem Typ
I OX-Carbostick
(b) Virtueller Querschnitt von einem Typ
I NOX-Carbostick
(c) Virtueller Querschnitt von einem Typ
II OX-Carbostick
(d) Virtueller Querschnitt von einem Typ
II NOX-Carbostick
(e) Virtueller Querschnitt von einem Typ
III OX-Carbostick
(f) Virtueller Querschnitt von einem Typ
III NOX-Carbostick
Abbildung 5.27: Mittels Ro¨ntgen-CT aufgenommene virtuelle Querschnitte der
unterschiedlichen Gru¨nko¨rper-Proben
sticks (Abbildung 5.27a und 5.27b) eine feinporige Struktur aufweisen, zeigen
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Typ II Carbosticks (Abbildung 5.27c und 5.27d) zusa¨tzlich mesoskopische Po-
ren in Gro¨ßenordnungen von einigen 100µm. Typ III Carbosticks (Abbildung
5.27e und 5.27f) zeigen eine a¨hnliche Porenstruktur, allerdings mit einer deutlich
gro¨ßeren Porendichte.
Ein signifikanter Einfluss der Eigenschaften der Faseroberfla¨che kann daru¨ber hin-
aus nicht beobachtet werden. Um diese Beobachtungen zu quantifizieren wurden
aus den zugeho¨rigen Bildstapeln die Porosita¨ten des Probenvolumens ermittelt
(vgl. Kapitel 4.3 auf Seite 49). Abbildung 5.28a zeigt die Ergebnisse dieser Unter-
suchung. Dabei kann der bereits qualitativ festgestellte Trend erha¨rtet werden.
(a) Aus der Ro¨ntgen-CT Untersuchung
ermittelte Porosita¨ten der jeweiligen
Carbostickproben
(b) Aus der lichtmikroskopischen Unter-
suchung ermitteltenr Faservolumenge-
halt der jeweiligen Carbostick-Proben
Abbildung 5.28: Ergebnisse der quantitativen Auswertung der Struktur von
Gru¨nko¨rper-Proben
Es ist ein großer Einfluss des Herstellungsverfahrens festzustellen, wa¨hrend kein
signifikanter Einfluss der Oberfla¨cheneigenschaften der Faser feststellbar ist.
Um u¨ber die Porosita¨t hinaus Aussagen u¨ber die Struktur der Proben ta¨tigen
zu ko¨nnen, wurden Querschliffe hergestellt (Pra¨peration analog dem in Kapi-
tel 4.4.1 beschriebenen Verfahren fu¨r Gru¨nko¨rper Push-out Proben). Die mikro-
skopische Betrachtung dieser Schliffe liefert Informationen in Gro¨ßenordnungen,
die sich im Rahmen der Bildauflo¨sung aus den hier geta¨tigten CT-Messungen
nicht erschließen lassen, wie etwa die Faserverteilung oder der Faservolumenge-
halt. Abbildung 5.29 zeigt repra¨sentative Beispielbilder der jeweiligen Proben.
Unter Beru¨cksichtigung des lokalen Charakters der mikroskopischen Untersu-
chung kann auch hier kein expliziter Einfluss der Faservorbehandlung auf den
Faseranteil- bzw. die Faserverteilung festgestellt werden. Es la¨sst sich jedoch auch
hier ein nennenswerter Einfluss der Probenherstellung erkennen, der sich insbe-
103
5 Ergebnisse und Diskussion
sondere in der Ha¨ufigkeit von matrixreichen Bereichen a¨ußert. Wa¨hrend Typ I
Proben eine sehr hohe Faserdichte zeigen, kann insbesondere bei Typ II Pro-
ben ein ho¨herer Matrixanteil sowie Harznester und Fasern ohne direkte Nach-
barfasern, die lediglich von Matrix umgeben sind, erkannt werden. Um den Ein-
fluss der Oberfla¨chenbehandlung auf die Struktur in diesen Gro¨ßenordnungen zu
quantifizieren, wurde aus den Lichtmikroskopie-Aufnahmen der Faservolumenge-
halt bestimmt. Fu¨r UD-Proben kann dieser aus den Schliffbildern mithilfe des
Fla¨chenanteils der Fasern angena¨hert werden. Dieser Fla¨chenanteil wurde mit
dem in Kapitel 4.3 beschriebenen Thresholding-Verfahren ermittelt. Es wurden
jeweils drei mo¨glichst repra¨sentative Mikroskopie-Bilder von jeweils drei Schliffen
pro Probentyp ausgewertet. Das Ergebnis dieser Untersuchung ist in Abbildung
5.28b dargestellt. Auch hier muss festgestellt werden, dass die unterschiedlichen
Prozessparameter der verschiedenen Probenserien einen mo¨glichen Einfluss der
Oberfla¨chenbehandlung der Fasern deutlich u¨berlagern.
Die infiltrationsbedingte Porosita¨t eines Faserbu¨ndels zeigt eine universelle Ab-
ha¨ngigkeit zur Kapillarzahl Ca = µv
γ
[194, 195], wobei µ die Viskosita¨t des
Harzes, v die Infiltrationsgeschwindigkeit und γ die Oberfla¨chenspannung zwi-
schen Faser und Harz beschreibt. Ein Einfluss mo¨glicher Unterschiede der Ober-
fla¨chenspannungen der beiden Faservarianten (vgl. Kapitel 5.1.3 auf Seite 89) auf
die Mikrostruktur der Gru¨nko¨rperproben wa¨re also durchaus zu erwarten, kann
aber nicht beobachtet werden. Der geringe Einfluss der Oberfla¨chenbehandlung
der Faser la¨sst sich vermutlich durch die vollsta¨ndige Bedeckung der Faserober-
fla¨che mit Schlichte und den sich daraus ergebenden geringen Unterschieden in
der chemische Zusammensetzung der Oberfla¨che erkla¨ren. Da die Viskosita¨t des
Harzes wa¨hrend des Prozessverlaufs fu¨r alle drei verschiedenen Herstellungspro-
zesse im Rahmen der Prozessgenauigkeit als identisch angesehen werden kann,
stellt die Infiltrationsgeschwindigkeit des Bu¨ndels den entscheidenen Faktor dar,
der die Unterschiede in der Mikrostruktur der Gru¨nko¨rperproben festlegt. Im
Rahmen des hier verwendeten Herstellungsverfahrens kann sie mit der manuellen
Infiltration, dem aufgebrachten Pressdruck und der Regelung (Druck, Abstand)
korreliert werden, was die strukturellen Unterschiede in Abha¨ngigkeit der Proben-
prozessierung erkla¨rt. Vermutlich wird dabei wa¨hrend der manuellen Infiltration
der Anteil an Hohlra¨umen im Bu¨ndel festgelegt, der abha¨ngig von den Prozess-
bedingungen durch das Heizpressverfahren wieder reduziert wird.
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(a) Querschliff von einem Typ I OX-
Carbostick
(b) Querschliff von einem Typ I NOX-
Carbostick
(c) Querschliff von einem Typ II OX-
Carbostick
(d) Querschliff von einem Typ II NOX-
Carbostick
(e) Querschliff von einem Typ III OX-
Carbostick
(f) Querschliff von einem Typ III NOX-
Carbostick
Abbildung 5.29: Lichtmikroskopie-Aufnahmen von Querschliffen der unter-
schiedlichen Gru¨nko¨rper-Proben (500fache Vergro¨ßerung)
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5.2.2 Quantifizierung der Faser-Matrix-Anbindung in
Carbostick-Gru¨nko¨rpern
Push-out Untersuchungen mit kontinuierlicher Belastung
Um einen ersten Vergleich der Faser-Matrix-Anbindung in OX undNOX Carbo-
stick-Proben zu erhalten, werden zuna¨chst zwei Push-out Proben gleicher Dicke
miteinander verglichen. Fu¨r diese Betrachtung wurden die jeweils dicksten Pro-
ben in dieser Untersuchung ausgewa¨hlt, mit einer Dicke von 60µm. Da beide
Proben im Rahmen der Pra¨parationspra¨zision die gleiche Dicke besitzen und die
Querschnittsform der Fasern vergleichbar ist, lassen sich die erreichten Maxi-
malkra¨ften und die daraus berechneten Grenzfla¨chenscherfestigkeiten in einem
ersten Betrachtungsansatz gut miteinander vergleichen. Abbildung 5.30a zeigt
Kurvenscharen mit jeweils zehn Kurven, wa¨hrend Abbildung 5.30b ausgewa¨hlte
Einzelkurven zur besseren Veranschaulichung herausgreift. Aus den jeweiligen
(a) Kurvenscharen von Push-out Tests an
OX- und NOX Carbostick-Proben
(jeweils 10 Kurven)
(b) Vergro¨ßerte Ansicht auf zwei aus-
gewa¨hlte Beispielkurven aus diesen
Scharen.
Abbildung 5.30: Kraft-Weg Kurven von Push-out Untersuchungen an
Gru¨nko¨rper-Proben mit 60µm Dicke
Kurven wurde die Maximalkraft extrahiert und die Grenzfla¨chenscherfestigkeit
τISS berechnet. Die jeweiligen Ergebnisse ko¨nnen Tabelle 5.2 entnommen wer-
den. Die im Mittel erreichte Maximalkraft (130mN im Vergleich zu 79mN) und
in Konsequenz die Grenzfla¨chenscherfestigkeit (98MPa im Vergleich zu 60MPa)
von OX-Proben ist mehr als 60% ho¨her als die von NOX-Proben. Die erreichte
Indenterauslenkung bei Versagen der Anbindung ist im Vergleich nahezu dop-
pelt so groß fu¨r die OX Fasermodifikation. Diese erste Betrachtung zeigt bereits
signifikante Auswirkungen auf die Faser-Matrix-Anbindung durch die anodische
Oxidation. Fu¨r eine genauere Analyse wird im Folgenden auf die Ergebnisse der
zyklischen Messungen eingegangen.
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Faser Fmax(mN ) τISS(MPa )
OX 130± 6 98± 13
NOX 79± 13 60± 15
Tabelle 5.2: Detektierte Maximalkraft Fmax und daraus errechnete Grenz-
fla¨chenscherfsestigkeit τISS beim Push-out an Gru¨nko¨rper-Proben
(Faserumfang U = 22,1± 0,8µm, Probendicke d = 60± 3µm)
Push-out Untersuchungen mit zyklischer Belastung
Zu Gunsten der U¨bersichtlichkeit wird hier auf Kurvenscharen verzichtet. Ab-
bildung 5.31a zeigt zwei Beispielkurven fu¨r zyklische Push-out Tests an OX-
und NOX-Proben mit jeweils 60µm Dicke. Abbildung 5.31b zeigt die Mittel-
wertskurve von Eplast.ges aus jeweils zwo¨lf Messungen. Aus dem jeweils letzten
(a) Ausgewa¨hlte Beispielkurven fu¨r zykli-
sche Push-out Versuche an OX- und
NOX-Proben
(b) Energiebeitrag Eplast.ges extrahiert
aus zwo¨lf Messkurven. Inset zeigt se-
parate Vergro¨ßerung fu¨r NOX-Probe
Abbildung 5.31: Zyklische Push-out Untersuchung an Carbostick-Gru¨nko¨rpern,
hier am Beispiel einer 60µm dicken Probe
Zyklus von Eplast.ges wurde die Rissenergie extrahiert. Abbildung 5.32 zeigt die
mit dem Faserumfang normierte Rissenergie in Abha¨ngigkeit der Probendicke.
Fu¨r die lineare Anpassung der Messwerte wurde die Fitmethode nach York [196,
197] gewa¨hlt, die die jeweiligen Fehlerbalken der Messpunkte beru¨cksichtigt und
damit die Ausgabe von Fehlerwerten der Steigung und Nullstelle erlaubt. Die
so ermittelten Bruchza¨higkeiten und instabilen Rissla¨ngen finden sich in Tabelle
5.3. Die Fitmethode nach York liefert einen sehr großen Fehlerbereich, dennoch
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Abbildung 5.32: Abha¨ngigkeit der normierten Rissenergie von OX und NOX
Gru¨nko¨rper-Proben von der Probendicke. Inset zeigt separate
Vergro¨ßerung fu¨r NOX-Probe
Fasertyp GII,c ( J/m
2) linstabil (µm)
OX 21,8± 15,7 11± 9
NOX 1,5± 1,2 30± 26
Tabelle 5.3: Bruchza¨higkeit und instabile Rissla¨nge fu¨r OX und NOX Gru¨n-
ko¨rper-Proben
sind die ermittelten Werte im Rahmen dieses Fehlers klar unterscheidbar. Mit
Bezug auf den Mittelwert kann festgestellt werden, dass die Bruchza¨higkeit fu¨r
OX-Carbosticks eine Gro¨ßenordnung gro¨ßer ist als die fu¨r NOX-Carbosticks.
Die instabile Rissla¨nge ist dagegen im Vergleich gedrittelt. Es la¨sst sich hier eine
signifikante Erho¨hung der Faser-Matrix-Anbindung in Gru¨nko¨rperproben mit der
anodischen Oxidation feststellen.
Die hier verwendete Methode kam bereits in Vorga¨ngerarbeiten von Mu¨ller [145,
149], Greisel [153] und Ja¨ger[54] zum Einsatz. Mu¨ller untersuchte dabei SiC/SiC
Komposite, Greisel CFK mit thermoplastischer PPS2-Matrix und Ja¨ger CFK
mit dem duromeren Epoxidharz RTM6 [198] als Matrix. Zudem verwendet Ja¨ger
ebenfalls mittels anodischer Oxidation behandelte HT-Carbonfasern. Das von
Ja¨ger verwendete System weist damit die gro¨ßte Vergleichbarkeit zu dem in die-
ser Arbeit untersuchen CFK-System mit HT-Fasern und duromerer Matrix aus
Phenolharz auf, weshalb die hier ermittelten Werte mit den Ergebnissen von Ja¨ger
verglichen werden.
2Polyphenylensulfid
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Ja¨ger ermittelte Werte der Grenzfla¨chenbruchza¨higkeit, die im Bereich von 90 J/m2
liegen. Die hier ermittelten 22 J/m2 fu¨r OX-Carbosticks liegen damit in der
gleichen Gro¨ßenordnung wie die Ergebnisse Ja¨gers. Dass sie geringer ausfallen
u¨berrascht nicht, da in Ja¨gers Arbeit mit RTM6 ein Hochleistungsepoxidharz fu¨r
die Flugzeugindustrie verwendet wird, wa¨hrend in dieser Arbeit das Phenolharz
prima¨r aufgrund seiner Kohlenstoffausbeute und nur sekunda¨r seiner mechani-
schen Eigenschaften wegen ausgewa¨hlt wurde. In Ja¨gers Arbeit wurden mittels
Push-out Tests ausschließlich Fasern mit anodischer Oxidation untersucht, es
kann daher an dieser Stelle kein direkter Vergleich mit den Ergebnisse der Un-
tersuchung von NOX-Carbosticks angestellt werden. Die ermittelten 1,5 J/m2
ko¨nnen jedoch vergleichsweise als niedriger Wert eingestuft werden, in diesem
System liegt also eine schwache Anbindung vor.
Zusammenfassend konnte gezeigt werden, dass die Unterschiede in den Ober-
fla¨cheneigenschaften der verwendeten Faservarianten sich deutlich auf die Faser-
Matrix-Anbindung der beiden untersuchten Gru¨nko¨rper-Systeme auswirken. Die-
se gravierenden Unterschiede machen die beiden Systeme daher ausgezeichnet
dafu¨r geeignet, den Einfluss der Faser-Matrix-Anbindung auf die nachfolgenden
Prozessstadien zu charakterisieren.
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5.3 Thermo-physikalische Untersuchung der
Carbonisierung von Reinharzproben
Fu¨r das Versta¨ndnis der Eigenschaften von Carbosticks nach der Carbonisierung
spielt die Umwandlungsreaktion des Matrixharzes eine entscheidende Rolle. Das
Schrumpfungsverhalten der Matrix ist hierbei ein entscheidender Faktor [25, 30],
der das Rissbild von carbonisierten Kompositen bestimmt. Im Rahmen dieser Ar-
beit wurde der Masseverlust des Matrixharzes in-situ mittels TGA gemessen. Die
Volumenschrumpfung wurde ex-situ mit einem Helium-Pyknometer (AccuPyc II
1340, Micromeritics GmbH) bestimmt. Die Messpunkte dieser Untersuchung ori-
entieren sich dabei an der TGA-Messung. Wa¨hrend dem in dieser Arbeit ver-
wendeten Carbonisierungsprozess zur CFC Herstellung treten Heizraten zwischen
0,6K/min und 10K/min auf. Eine Untersuchung der Pyrolysereaktion bei unter-
schiedlichen Heizraten in diesem Bereich zeigte keine signifikante Abha¨ngigkeit
der Ergebnisse der TGA-Messung von der Heizrate. Die thermischen Untersu-
chungen an den Reinharzproben wurden daher mit einer Heizrate von 10K/min
durchgefu¨hrt. Abbildung 5.33a zeigt den Verlauf der relativen Masse und des
DTG3-Signals des Reinharzes in Abha¨ngigkeit von der Temperatur, wa¨hrend Ab-
bildung 5.33b die relative Volumenabnahme sowie die Dichtezunahme zeigt. Diese
(a) TGA- und DTG-Signal der Pyrolyse
von Reinharzproben
(b) Volumenabnahme und Dichtezunah-
me des Reinharzes wa¨hrend der Pyro-
lyse
Abbildung 5.33: Untersuchung des thermo-physikalischen Verhaltens von reinem
Matrixharz wa¨hrend des Pyrolyseprozesses
wurde dabei aus der Probenmasse und den Messwerten des Heliumpyknometers
bestimmt.
Insgesamt la¨sst sich ein Masseverlust von 45% und eine Volumenschrumpfung
3Differentielle Thermogravimetrie. Erste Ableitung des TGA-Signals, entspricht bei konstanter
Heizrate der Abnahmegeschwindigkeit der Masse
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von 65% feststellen. Da das Heliumpyknometer lediglich offene Porosita¨t erfas-
sen kann, ko¨nnen daru¨ber hinaus zusa¨tzliche Beitra¨ge zur Volumenschrumpfung
durch die Entwicklung von geschlossener Porosita¨t entstehen. Mittels Ro¨ntgen-
CT-Messungen konnte im Rahmen der Messauflo¨sung jedoch keine wesentliche
Porenentwicklung in Reinharzproben festgestellt werden, dieser Beitrag kann da-
her als vernachla¨ssigbar betrachtet werden.
Bis 360 ◦C nimmt die Masse weniger als 10% ab, was u.a. auf die Desorption
von hygroskopisch gebundenem Wasser zuru¨ckgefu¨hrt werden kann. Ab 360 ◦C
setzt ein hoher Masseverlust ein, der seine maximale Abnahmegeschwindigkeit
bei 420 ◦C besitzt. Zwischen 530 ◦C und 560 ◦C setzt ein Bereich mit konstanter
Abnahmegeschwindigkeit ein, bevor sich ein Sa¨ttigungsverhalten einstellt und die
endgu¨ltige Masse erreicht wird. Mit dem Einsetzen des Masseverlustes ist auch
eine starke Volumenschrumpfung verknu¨pft, diese setzt ebenfalls bei 360 ◦C ein.
Ab 560 ◦C nimmt die Abnahmegeschwindigkeit der Masse schneller ab als die
des Volumens und es kommt zu einer Verdichtung des Materials auf 1,8 g/cm3
(Literaturwert fu¨r amorphen Kohlenstoff: je nach Herstellungsverfahren 1,4 g/cm3
bis 2,7 g/cm3, aus [199]). Diese ist bei 1000 ◦C noch nicht abgeschlossen, da die
Dichte hier noch nicht vollsta¨ndig in Sa¨ttigung gegangen ist. Eine weitere Ver-
dichtung des Materials bei ho¨heren Temperaturen wa¨re durchaus denkbar.
In Bezug auf die Pyrolyse von Carbostick-Gru¨nko¨rpern zu carbonisierten Carbo-
sticks ko¨nnen an dieser Stelle das Einsetzen der Volumenschrumpfung bei 360 ◦C
und die maximale Schrumpfungsrate bei 420 ◦C als wichtige Prozesstemperaturen
festgehalten werden.
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5.4 Charakterisierung der carbonisierten
Carbosticks
5.4.1 Strukturelle und mikrostrukturelle Untersuchungen
In den vorangegangenen beiden Kapiteln konnte gezeigt werden, dass die an-
odische Oxidation einen großen Einfluss auf die Faser-Matrix-Anbindung in den
Gru¨nko¨rperproben hat und dass das verwendete Matrixharz ein ausgepra¨gtes
Schrumpfungsverhalten besitzt. Im folgenden Kapitel wird die Wechselwirkung
dieser beiden Ergebnisse na¨her untersucht. Dazu wird zuna¨chst die Mikrostruktur
analysiert, die sich infolge der Carbonisierung ausbildet [200].
Ex-situ Betrachtung des Rissbildes von carbonisierten Proben
Fu¨r die ex-situ Untersuchung der carbonisierten Proben wurden Typ II Carbo-
sticks ausgewa¨hlt. Wie in Kapitel 5.2.1 dargelegt, besitzen diese neben faserrei-
chen Bereichen auch Bereiche mit ho¨herem Matrixanteil. In diesen Bereichen kann
die Faser-Matrix-Grenzfla¨che an Fasern untersucht werden, die keinen direkten
Kontakt zu Nachbarfasern besitzen, weshalb sich dieses System fu¨r strukturelle
Untersuchungen auf verschiedensten Gro¨ßenordnungen anbietet. Zuna¨chst wur-
den carbonisierte Proben diesen Typs mittels Ro¨ntgen-CT untersucht. Abbildung
5.34 zeigt entsprechende virtuelle Querschnitte.
(a) Virtueller Querschnitt durch carboni-
sierten Typ II OX-Carbostick
(b) Virtueller Querschnitt durch carboni-
sierten Typ II NOX-Carbostick
Abbildung 5.34: Ro¨ntgen-CT-Untersuchung an carbonisierten Carbosticks
Fu¨r beide Proben kann man die bei den entsprechenden Gru¨nko¨rpern beobachte-
te mesoskopische Porenstruktur wiedererkennen (vgl. Kapitel 5.2.1 auf Seite 102).
Fu¨r OX-Proben lassen sich in der Umgebung dieser Proben kurze Rissstrukturen
erkennen (markiert mit gru¨nen Pfeilen), mit Rissla¨ngen im Bereich von 50µm.
A¨hnliche Rissstrukturen lassen sich bei NOX-Proben nicht beobachten, statt-
dessen erkennt man la¨ngliche, scheinbar gerade Strukturen mit Rissla¨ngen im
Bereich mehrerer 100µm (markiert mit roten Pfeilen). Fu¨r eine genauere Ana-
lyse dieser Rissstrukturen wurden an denselben Proben Schliffbilder pra¨pariert.
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(a) REM-Aufnahme an Querschliff von
carbonisiertem Typ II OX-Carbostick
(3000fache Vergro¨ßerung)
(b) REM-Aufnahme an Querschliff
von carbonisiertem Typ II NOX-
Carbostick (3000fache Vergro¨ßerung)
(c) REM-Aufnahme an Querschliff von
carbonisiertem Typ II OX-Carbostick
(5000fache Vergro¨ßerung)
(d) REM-Aufnahme an Querschliff
von carbonisiertem Typ II NOX-
Carbostick (5000fache Vergro¨ßerung)
Abbildung 5.35: REM-Untersuchung an carbonisierten Carbosticks
Um die mechanische Belastung der Proben zu minimieren, wurde auf ein mecha-
nisches Schleif- und Polierverfahren verzichtet. Stattdessen wurde ein Ionenpo-
lierer verwendet (SM-09010 Cross Section Polisher, Jeol Ltd.). Abbildung 5.35
zeigt REM-Bilder, die von diesen Schliffen aufgenommen wurden. An dem REM-
Bild der OX-Probe (Abbildung 5.35a) sind neben der Mikroporosita¨t in diesem
Ausschnitt der Probe kaum Auswirkungen der Carbonisierung zu erkennen. Bei
ho¨herer Vergro¨ßerung (Abbildung 5.35c) ist zu erkennen, dass eine intakte, zu-
sammenha¨ngende Faser-Matrix-Grenzfla¨che vorliegt. Im Gegensatz dazu ko¨nnen
fu¨r die NOX-Probe (Abbildung 5.35b) pra¨gnante Rissstrukturen erkannt wer-
den. Es handelt sich dabei um Zwischenfaserrisse, die sich u¨ber die Faser-Matrix-
Grenzfla¨chen benachbarter Fasern ausbreiten. Auch ist zu erkennen, dass der Riss
ku¨rzere Matrixbru¨cken durchla¨uft, es handelt sich nicht um einen reinen Grenz-
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(a) Einzelne Faser aus Querschliff von
carbonisiertem Typ II OX-Carbostick
(10.000fache Vergro¨ßerung)
(b) Einzelne Faser aus Querschliff
von carbonisiertem Typ II NOX-
Carbostick (10.000fache Ver-
gro¨ßerung)
(c) Detaillierte Teilaufnahme aus Ab-
bildung 5.36a (30.000fache Ver-
gro¨ßerung)
(d) Detaillierte Teilaufnahme aus Ab-
bildung 5.36b (30.000fache Ver-
gro¨ßerung)
Abbildung 5.36: Detailliertere REM-Bilder der Faser-Matrix-Grenzfla¨che in car-
bonisierten Typ II Carbosticks
fla¨chenriss. Bei den in Abbildung 5.34b an der Ro¨ntgen-CT beobachteten Riss-
strukturen handelt es sich um diese Zwischenfaserrisse, die aus Verkettungen von
Grenzfla¨chenablo¨sungen aufgebaut sind. Unabha¨ngig von diesen Rissstrukturen
lassen sich bei Betrachtung der Querschliffe von NOX-Proben Ablo¨sungseffekte
zwischen Faser und Matrix beobachten, was z.B. in Abbildung 5.35d deutlich
wird. Hier wurde ein Abschnitt des Querschliffs ohne Rissstruktur mit ho¨herer
Vergro¨ßerung betrachtet und man kann zwischen den Fasern und der Matrix die
bereits beschriebenen Ablo¨sungseffekte beobachten. Um diese Effekte detaillierter
zu untersuchen, wurden Fasern ausgewa¨hlt, an denen die Grenzfla¨che unabha¨ngig
von Nachbarfasern untersucht werden kann. Von diesen Fasern wurden REM-
Bilder mit ho¨heren Vergro¨ßerungen angefertigt, die in Abbildung 5.36 zu finden
sind. Fu¨r OX-Proben kann dabei die zusammenha¨ngende, intakte Grenzfla¨che
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auch bei großen Vergro¨ßerungen besta¨tigt werden. Fu¨r NOX-Proben kann an
der Grenzfla¨che zwischen Faser und Matrix die Risso¨ffnung einer Faser-Matrix-
Ablo¨sung mit unregelma¨ßiger Breite beobachtet werden. Die Breitenverteilung
der Risso¨ffnung liegt dabei zwischen 100 nm und 500 nm.
Wie in Kapitel 2.4.3 dargelegt, stellt die die Wechselwirkung aus Volumenschrump-
fung der Matrix und der Faser-Matrix-Anbindung die Ursache fu¨r diese pra¨gnanten
Unterschiede in der Mikrostruktur vonOX- undNOX-Proben dar. Aufgrund der
chemischen Umwandlungen wa¨hrend der Carbonisierung schrumpft die Matrix
drastisch (vgl. Kapitel 5.3). Die thermische Ausdehnung der Faser ist dagegen
eng mit der Kristallinita¨t der Faser verknu¨pft [43], und variiert je nach Grad
der Grafitisierung. Zudem zeigen Carbonfasern aufgrund ihrer hohen Anisotro-
pie stark unterschiedliche thermische Ausdehnungskoeffizienten in Faserrichtung
und senkrecht dazu. Fu¨r die hier verwendeten HT-Fasern, die bei der Herstellung
keine Grafitisierung durchlaufen, ergeben sich in Faserrichtung thermische Aus-
dehnungskoeffizieten im Bereich von −10−6K−1 bei Raumtemperatur [43] und
10−6K
−1
bei 1000 ◦C [29], sowie 10−5K
−1
[43][29] senkrecht zur Faser. Wa¨hrend
der Carbonisierung ergeben sich folglich wesentlich schnellere und ausgepra¨gtere
Dimensionsa¨nderungen der Matrix als der Fasern, was zu einer Hinderung der
Relativbewegung der Matrix fu¨hrt [30].
Die Hinderung fu¨hrt zur Ausbildung eines Spannungsfeldes um die Faser. Die-
ses Spannungsfeld ist in Abbildung 5.37 (nach Fitzer [25]) skizziert und umfasst
Spannungskomponenten die parallel zur Faserrichtung verlaufen σ||, radiale Kom-
pontenen σR und Komponenten, die entlang des Faserumfangs verlaufen τcirc. Fu¨r
Abbildung 5.37: Spannungsfeld, das sich infolge der Volumenschrumpfung
wa¨hrend der Carbonisierung um eine Carbonfaser bildet. σ||:
zur Faserrichtung parallele Spannungskomponente, τR: Radiale
Spannungskomponente, τcirc: Spannungskomponente entlang
des Faserumfangs (nach [25])
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die beiden hier betrachteten Materialsysteme liegen zusa¨tzlich große Unterschie-
de in der Faser-Matrix-Anbindung der zugrunde liegenden Gru¨nko¨rper vor. Fu¨r
NOX-Carbosticks vor der Carbonisierung liegt eine schwache Anbindung zwi-
schen Faser und Matrix vor. Sobald sich genu¨gend hohe Schrumpfspannungen
aufbauen, ko¨nnen diese u¨ber eine Faser-Matrix-Ablo¨sung abgebaut werden. Die
Ablo¨sung der Grenzfla¨che ist dabei energetisch gu¨nstiger als Rissfortschritt in der
Matrix. Fu¨r OX-Proben liegt eine starke Faser-Matrix-Wechselwirkung vor. Fu¨r
diese Komposite sind Matrixrisse gegenu¨ber der Faser-Matrix-Ablo¨sung energe-
tisch begu¨nstigt. Diese treten dann an den gro¨ßten Spannungskonzentratoren,
den prozessbedingten mesoskopischen Poren, auf (vgl. Abbildung 5.34).
In-situ Untersuchung der Rissbildung wa¨hrend der Pyrolyse mittels
Schallemissionsanalyse
Temperaturabha¨ngige Untersuchung der Rissbildung wa¨hrend der Pyroly-
se
Mit der mikroskopischen ex-situ Beobachtung la¨sst sich das Rissbild in OX- und
NOX-Proben qualitativ unterscheiden. Um dieses weiterfu¨hrend zu quantifizie-
ren werden in erster Betrachtung die akkumulierten Signale (Hits) wa¨hrend der
Carbonisierung herangezogen. Aus der absoluten Signalanzahl la¨sst sich auf die
wa¨hrend der Pyrolyse entstandene Scha¨digung zuru¨ckschließen und aus dem Ver-
lauf der akkumulierten Hits die Entwicklung des Rissbildes nachvollziehen.
Abbildung 5.38a zeigt die akkumulierten Hits der jeweils fu¨nf OX- und NOX-
Proben wa¨hrend des Verlaufs der Carbonisierung. Zusa¨tzlich wurden drei Kurven
fu¨r die Referenzprobe aus Al2O3 aufgenommen, wobei das Al2O3-Pla¨ttchen nach
jeder Messung entfernt und fu¨r jede neue Messung erneut an dem Wellenleiter
befestigt wurde. In Gru¨n ist zudem das Temperaturprofil (Soll-Werte) der Py-
rolyse unterlegt, das zur Zuordnung der Temperaturen dienen soll. Abbildung
5.38b zeigt eine Vergro¨ßerung des Onsets der Aktivita¨t, wobei die Temperatur
von 360 ◦C, die Onsettemperatur des Masseverlusts und der Volumenschrump-
fung, im Pyrolyseprofil markiert wurde.
Zuna¨chst wird der Verlauf der akkumulierten Hits der Al2O3-Probe diskutiert. Bis
zum Abschluss des Heizprozesses nach 13 h la¨sst sich eine Anzahl im Bereich von
zehn bis zwanzig Hits detektieren. Im Vergleich zu den akkumulierten Signalen
der aktiven Proben wird deutlich, dass diese Signalanzahl vernachla¨ssigbar klein
ist. In diesem Zeitfenster der Carbonisierung zeigen sich folglich keine signifikan-
ten Auswirkungen durch Sto¨rsignale. Diese Messungen zeigen erst nach u¨ber 14 h
einen Aktivita¨tsanstieg, wa¨hrend der Abku¨hlung des Ofens. Da die Abku¨hlung
nicht geregelt stattfindet, ergeben sich insbesondere zu Beginn der Abku¨hlung
hohe Abku¨hlraten. Es kommt wahrscheinlich zur Ausbildung von thermischen
Spannungen in der Kleberschicht. Dadurch entstehen etwa 1000 bis 2000 Signa-
le. Ein a¨hnlicher Anstieg kann bei gleichem Prozessfortschritt ebenfalls bei den
Kompositproben beobachtet werden. Auch hier steigt die Aktivita¨t im Bereich
von 14 h um etwa 1000 bis 2000 Signale an. Dies legt nahe, dass es sich hierbei
auch bei diesen Proben um die Signale der Kleberschicht handelt. Im Folgenden
werden daher nur die Signale bis zum Erreichen der Maximaltemperatur nach
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(a) Temperaturabha¨ngiger Verlauf der ak-
kumulierten Hits von OX- und NOX-
Proben und Al2O3-Probe
(b) Vergro¨ßerte Ansicht des
Schallemissions-Onset
Abbildung 5.38: Akkumulierte Signale in Abha¨ngigkeit der Temperatur zur Un-
tersuchung der Rissbildung wa¨hrend der Carbonisierung von
Carbostick-Proben
13 h beru¨cksichtigt. Vergleicht man in diesem Bereich die beiden aktiven Proben-
typen miteinander, so stellt man fest, dass die Gesamtanzahl der detektierten
Hits (vgl. Abbildung 5.39) fu¨r NOX-Proben im Mittel bei ca. 30.000 und somit
mehr als eine Gro¨ßenordnung gro¨ßer ist als fu¨r OX-Proben. Hier liegt die gesam-
te Signalanzahl im Mittel lediglich bei ca. 2000. Unter der Annahme, dass jedes
Abbildung 5.39: Mittlere akkumulierte Signalanzahl von OX- und NOX-
Proben nach 13 h Pyrolysedauer
detektierte Signal die Bildung eines einzelnen Risses zur Ursache hat, tritt Riss-
bildung in NOX-Kompositen also zehnfach ha¨ufiger auf als in OX-Kompositen.
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Daru¨ber hinaus la¨sst sich der erste Anstieg in der Signalanzahl der aktiven Pro-
ben mit der Temperatur korrelieren, bei der die Volumenschrumpfung einsetzt
(360 ◦C,vgl. Abbildung 5.33a auf Seite 110). Im Temperaturbereich in dem die
maximale Abnahmegeschwindigkeit der Masse vorliegt, 400 ◦C bis 420 ◦C, kann
insbesondere fu¨r NOX-Proben eine starke Zunahme der akustischen Aktivita¨t
beobachtet werden. Der Zusammenhang zwischen Rissbild und Volumenschrump-
fung der Matrix kann folglich durch Betrachtung des Verlaufs der akkumulierten
Signale belegt werden.
Aus der Anzahl der Signale kann zwar auf die Ha¨ufigkeit der Rissbildung zuru¨ck
geschlossen werden, nicht aber auf das Ausmaß der jeweiligen Scha¨digung. Daher
wird in einer weiterfu¨hrenden Betrachtung die akkumulierte akustische Energie
der jeweiligen Proben untersucht (siehe Abbildung 5.40). Es kann festgestellt wer-
(a) Temperaturabha¨ngiger Verlauf der
akkumulierten akustischen Energie fu¨r
OX- und NOX-Carbostickproben
(b) Mittlere akkumulierte akustische
Energie von OX- und NOX-Proben
nach 13 h Pyrolysedauer
Abbildung 5.40: Akkumulierte akustische Energie fu¨r OX- und NOX-Proben
den, dass trotz der zehnfach ho¨heren Anzahl an Hits die akkumulierte akustische
Gesamtenergie vonNOX-Proben im Mittel lediglich um einen Faktor von ca. drei
ho¨her ist als die von OX-Proben (vgl. Abbildung 5.40b). Zusa¨tzlich kann festge-
stellt werden das sich fu¨rNOX-Proben ein kontinuierlicher Kurvenverlauf ergibt,
wa¨hrend der Verlauf fu¨r OX-Proben sta¨rker von Einzelprozessen dominiert wird,
die sich als Stufen im Verlauf bemerkbar machen. Die akustische Energie pro Si-
gnal ist folglich bei OX-Proben gro¨ßer, was auf eine sta¨rkere mikromechanische
Scha¨digung pro auftretendem Rissprozess hindeutet. Bei NOX-Proben finden
deutlich mehr Rissprozesse statt, die aber weniger mikromechanische Scha¨digung
erzeugen. Dies entspricht den Erwartungen, die sich aus der ex-situ Betrachtung
ergeben. Fu¨rNOX-Komposite kann die elastisch aufgestaute Energie u¨ber Faser-
Matrix-Ablo¨sungen abgebaut werden. Pro Ablo¨sung wird dabei nur ein geringer
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Energiebetrag frei. Vorstellbar ist auch, dass sich die Zwischenfaserrisse, die am
REM beobachtet werden konnten, a¨hnlich einem Reißverschluss in vielen klei-
nen Schritten o¨ffnen, bei denen jeweils ein geringer Energiebetrag frei wird. Bei
OX-Kompositen kann die elastische Energie nicht u¨ber Ablo¨sungseffekte abge-
baut werden. Wenn der Rissprozess an Spannungskonzentratoren, wie etwa Poren
einsetzt, entla¨dt sich die aufgestaute Spannung schlagartig und es entsteht ein
ho¨herenergetisches akustisches Signal.
Klassifizierung der Signale
Um das Ergebnis der Mustererkennung abbilden zu ko¨nnen, muss eine Projektion
in eine zweidimensionale Feature-Ebene ausgewa¨hlt werden. In der Literatur [41,
160] wird dafu¨r die Auftragung der
”
partial power 2“ u¨ber die
”
weighted peak
frequency“ verwendet. Abbildung 5.41 zeigt diese Auftragung nach der Signal-
klassifizierung gema¨ß der Mustererkennung. Hier kann festgestellt werden, dass
(a) Ergebnis der Klassifizierung fu¨r OX-
Proben
(b) Ergebnis der Klassifizierung fu¨r
NOX-Proben
Abbildung 5.41: Ergebnis der Mustererkennung in der Auftragung der partial
power 2 u¨ber die weighted peakfrequency
fu¨r beide Probentypen die gleichen Frequenzlagen vorliegen, wobei die absolute
Signalzahl fu¨r NOX-Proben zehnmal ho¨her ist. Aus der Mustererkennung fu¨r
beide Probentypen ergeben sich zwei Cluster, die sich teilweise u¨berlagern, einen
niederfrequenten (NF, Blau) und einen hochfrequenten (HF, Orange). Abbildung
5.42 zeigt die prozentualen Anteile des jeweiligen Clusters an der gesamten Si-
gnalanzahl. Es ist dabei zu erkennen, dass nicht nur die Gesamtzahl an Signalen
fu¨r NOX-Proben deutlich ho¨her ist, zusa¨tzlich nimmt der mittlere Anteil der
hochfrequenten Signale von (23±9)% fu¨r OX- auf (42±17)% fu¨r NOX-Proben
zu.
Als mo¨gliche Signalquellen kommen eine Vielzahl von verschiedenen Scha¨digungs-
mechanismen in Frage, wie etwa Faserrisse, Matrixrisse, Faser-Matrix-Ablo¨sungen
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Abbildung 5.42: Prozentuale Anteile der jeweiligen Cluster an der Gesamtan-
zahl der detektierten Schallsignale
oder die Bildung von Mikroporosita¨t. Da in der ex-situ Betrachtung Faserrisse
nicht in signifikantem Umfang beobachtet werden konnten, spielen diese als mo¨g-
licher Scha¨digungsmechanismus vermutlich keine u¨bergeordnete Rolle. Mikropo-
rosita¨t kann zwar beobachtet werden, Signale von diesen sehr kleinen Quellen
besitzen aber wahrscheinlich nur sehr geringe Amplituden. Ein U¨berschreiten des
Schwellwertes und die damit verbundene Signaldetektion findet vermutlich nur
fu¨r die lautesten dieser Signale statt, weshalb auch diese Signalquelle mit hoher
Wahrscheinlichkeit keine u¨bergeordnete Signifikanz besitzt. Sowohl Matrixrisse
als auch Faser-Matrix-Ablo¨sungen konnten ex-situ in signifikantem Umfang be-
obachtet werden. Es ist daher anzunehmen, dass es sich bei den beiden Signal-
clustern um diese beiden Scha¨digungsmechanismen handelt.
Die charakteristische Rissgro¨ße der zugrundeliegenden Scha¨digung tra¨gt maßgeb-
lich zum Frequenzinhalt des Quellsignals bei. Fu¨r diese charakteristische Gro¨ße
ist dabei der vorliegende Scha¨digungsmechanismus ausschlaggebend. Falls sich die
beobachteten Zwischenfaserrisse tatsa¨chlich a¨hnlich einem Reißverschluss in klei-
nen Schritten entlang der Grenzfla¨chen benachbarter Fasern ausbreiten, wu¨rde
dies dafu¨r sprechen, dass diese Rissstrukturen einen ho¨heren Frequenzinhalt be-
sitzen.
Daneben spielt die Rissausbreitungsgeschwindigkeit eine entscheidende Rolle fu¨r
die Frequenzen der detektierten akustischen Signale. Die maximale Rissausbrei-
tungsgeschwindigkeit eines Mediums ist durch dessen Rayleigh-Geschwindigkeit
festgelegt [201–203]. Die Arbeitsgruppe um Liu, Lambros und Rosakis [203–205]
konnte aufzeigen, dass bei der Propagation eines Risses an der Grenzfla¨che zwi-
schen zwei Medien mit unterschiedlichen Rayleigh-Geschwindigkeiten, Rissaus-
breitungsgeschwindigkeiten erreicht werden, die die Rayleigh-Geschwindigkeit des
Mediums mit dem geringeren Wert u¨berschreiten. In Kontext dieser Arbeit kann
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davon ausgegangen werden, dass die Carbonfasern wesentlich ho¨here elastische
Kennwerte besitzen als die Matrix und folglich an der Grenzfla¨che zwischen Fa-
ser und Matrix die Matrix die geringere Rissausbreitungsgeschwindigkeit aufweist.
Ein Riss, der an der Grenzfla¨che zwischen Faser und Matrix propagiert, breitet
sich demnach schneller aus, als ein Riss der ausschließlich durch die Matrix pro-
pagiert. Wie u.a. in [41, 160, 162] gezeigt, fu¨hrt dies in carbonfaserversta¨rken
Kompositen dazu, dass Schallsignale, die von Faser-Matrix-Ablo¨sungen stam-
men, einen ho¨heren Frequenzinhalt besitzen, als Signale, die von Matrixrissen
stammen.
Es ist daher anzunehmen, dass es sich bei dem niederfrequenten Signalcluster
um Matrixrisse handelt, wa¨hrend der hochfrequente Signalcluster Faser-Matrix-
Ablo¨sungen bzw. Zwischenfaserrisse darstellt. Dies erkla¨rt die Zunahme des Si-
gnalanteils dieses Clusters fu¨r NOX-Proben im Vergleich zu OX-Proben. Da bei
diesen Kompositen die Faser-Matrix-Ablo¨sung einfacher vonstatten geht, tritt sie
relativ betrachtet ha¨ufiger auf. Fu¨r eine Fortfu¨hrung dieser U¨berlegungen werden
nun ex-situ Betrachtungen der jeweiligen Schallproben durchgefu¨hrt.
Ex-situ Betrachtung der Schallproben
Aus den in der Schallemissionsanalyse verwendeten Carbostick-Proben wurden im
Anschluss an ihre Carbonisierung mittels Schleif- und Polierverfahren Querschliffe
hergestellt. Diese sollen sowohl mit den Ergebnissen der in-situ-Untersuchung als
auch mit den Ergebnissen der vorangegangenen ex-situ Untersuchung verglichen
werden. Da der Polierprozess mittels Ionenpolierer nur einen sehr kleinen Aus-
schnitt des Querschnitts poliert, kam hier ein mechanisches Polierverfahren zum
Einsatz. Dadurch ko¨nnen Proben anhand des kompletten Querschnitts verglichen
werden. Die Pra¨paration verlief dabei analog dem fu¨r die Gru¨nko¨per verwende-
ten Verfahren, wobei die Prozessparameter angepasst wurden, um die Proben
so weit wie mo¨glich vor mechanischer Scha¨digung zu schu¨tzen. Zuna¨chst werden
Lichtmikroskopie-Bilder verwendet, um einen U¨berblick u¨ber die Querschnitte zu
gewinnen. Diese Bilder sind in Abbildung 5.43 gezeigt. Die NOX-Proben zeigen
dabei, wie aus der in-situ Betrachtung erwartet, eine deutlich ho¨here Rissdichte.
Es la¨sst sich in dieser Betrachtung keine Rissstruktur erkennen, die ausschließlich
in der Matrix oder an der Grenzfla¨che zwischen Faser und Matrix propagiert.
Insbesondere bei 2000facher Vergro¨ßerung (Abbildung 5.43c und 5.43d) la¨sst sich
jedoch erkennen, dass bei NOX-Proben vermehrt Risspropagation entlang der
Grenzfla¨chen stattfindet. Dagegen ko¨nnen bei OX-Proben nur vereinzelt Faser-
Matrix-Ablo¨sungen beobachtet werden. Stattdessen lassen sich einige pra¨gnante
Matrixrisse erkennen, die Start- und Endpunkt an Faser-Matrix-Grenzfla¨chen ha-
ben und durch Harznester propagieren. Auch fu¨r das Entstehen dieser Risse ist
damit die Grenzfla¨che zwischen Faser und Matrix entscheidend.
Es ko¨nnen in dieser Betrachtung nicht eindeutig Grenzfla¨chenablo¨sung und Ma-
trixrisse voneinander getrennt werden, fu¨r die Frequenzlage ist der dominante
Propagationspfad des Risses ausschlaggebend. Ein grenzfla¨chendominierter Riss
erzeugt dabei ein ho¨herfrequentes Signal, wa¨hrend ein matrixdominierter Riss
ein niederfrequentes erzeugt. Diese beiden Risstypen wurden detaillierter mittels
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(a) Querschnitt durch OX-
Schallemissionsprobe nach Carboni-
sierung
(b) Querschnitt durch NOX-
Schallemissionsprobe nach Carboni-
sierung
(c) Querschnitt durch OX-
Schallemissionsprobe nach Carboni-
sierung, ho¨here Vergro¨ßerung
(d) Querschnitt durch NOX-
Schallemissionsprobe nach Carboni-
sierung, ho¨here Vergro¨ßerung
Abbildung 5.43: Lichtmikroskopie-Bilder der Schallemissionsproben nach der
Carbonisierung, im Querschnitt
REM betrachtet. Abbildung 5.44 zeigt dabei Detailaufnahmen eines matrixdo-
minierten Risses, wa¨hrend Abbildung 5.45 Details eines grenzfla¨chendominierten
Risses zeigt. Da inNOX-Proben aufgrund der hohen Rissdichte nur eine bedingte
U¨bersichtlichkeit vorhanden ist, wurden beide Rissstrukturen an einer OX-Probe
untersucht.
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(a) Matrixdominierter Riss in Schall-
emissionsprobe nach Carbonisierung
(b) Vergro¨ßerte Ansicht eines Rissendes
an einer Faser-Matrix-Grenzfla¨che
(c) Vergro¨ßerte Ansicht des zu Abbildung
5.44b entgegengesetzten Rissendes an
einer Faser-Matrix-Grenzfla¨che
Abbildung 5.44: Detaillierte REM-Aufnahmen eines matrixdominierten Risses
in einer OX-Schallemissionsprobe nach der Carbonisierung
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(a) Grenzfla¨chendominierter Riss in
Schallemissionsprobe nach Carboni-
sierung
(b) Detailliertere Ansicht eines Ab-
schnitts des Risses. Der Propagati-
onspfad verla¨uft vorrangig entlang der
Grenzfla¨che
Abbildung 5.45: Detaillierte REM-Aufnahmen eines grenzfla¨chendominierten
Risses in einer OX-Schallemissionsprobe nach der Carbonisie-
rung
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Modell der Mikrostrukturentwicklung wa¨hrend der Carbonisierung
In Abbildung 5.44 wird noch einmal deutlich, dass auch der Start- und Endpunkt
(Abbildung 5.44b und 5.44c) eines Matrixrisses in carbonisierten Kompositen an
der Grenzfla¨che zwischen Faser und Matrix liegt. Aus der Feststellung, dass auch
fu¨r Matrixrisse in diesen Kompositen die Faser-Matrix-Grenzfla¨che entscheidend
ist und den weiteren geta¨tigten in-situ und ex-situ Betrachtungen kann ein Modell
der Entwicklung der Mikrostruktur wa¨hrend der Carbonisierung, in Abha¨ngigkeit
von der Faser-Matrix-Wechselwirkung, formuliert werden (siehe auch [206]). Die-
ses Modell soll in diesem Abschnitt vorgestellt werden:
Wa¨hrend der Carbonisierung der carbonfaserversta¨rkten Phenolharz Komposite
kommt es aufgrund der Spannungen durch die Schrumpfung der Matrix wa¨hrend
der Pyrolyse zu Ablo¨sungen zwischen Faser und Matrix. Diese Ablo¨sungen an
der Grenzfla¨che wirken als Spannungskonzentratoren und somit als Startpunkt
fu¨r weiteres Risswachstum. Das weitere Risswachstum kann entweder durch die
Matrix stattfinden und es bildet sich ein Matrixriss oder entlang der Grenzfla¨che
zwischen Faser und Matrix und es bildet sich ein Zwischenfaserriss. Der Zwischen-
faserriss pflanzt sich dann an Kontaktpunkten u¨ber die Grenzfla¨chen benachbar-
ter Fasern oder kurze Matrixabschnitte zwischen den Fasern fort. Das Wachstum
dieser Risse findet ho¨chstwahrscheinlich in kurzen Teilabschnitten statt und kann
mit der O¨ffnung eines Reißverschlusses verglichen werden. Die Rissdichte und
das bevorzugt stattfindende Risswachstum wa¨hrend der Carbonisierung werden
durch die Anbindung von Faser und Matrix bestimmt.
In Kompositen mit schwacher Faser-Matrix-Anbindung im Gru¨nko¨rper, im Rah-
men dieser Arbeit repra¨sentiert durchNOX-Proben, treten Ablo¨sungen zwischen
Faser und Matrix mit einer hohen Ha¨ufigkeit wa¨hrend der Carbonisierung auf.
Damit sind auch viele Ausgangspunkte fu¨r Rissinitiierung vorhanden, was zu einer
sehr hohen Rissdichte in diesen Kompositen fu¨hrt. Gleichzeitig ist das Wachstum
entlang der Grenzfla¨che energetisch vorteilhaft, weshalb Zwischenfaserrisse in die-
sen Kompositen in vergleichbarem Umfang wie das Auftreten von Matrixrissen
beobachtet werden. Im Gegensatz dazu mu¨ssen in Kompositen mit starker An-
bindung, in dieser Arbeit repra¨sentiert durch OX-Proben, hohe Energien bzw.
Spannungen aufgebracht werden, um Ablo¨sungen zwischen Faser und Matrix zu
erzeugen. Dies fu¨hrt zu einer geringen Dichte an Ablo¨sungseffekten und dadurch
zu einer geringen Rissdichte nach der Carbonisierung. Da durch die hohe Anbin-
dung Risspropagation entlang der Grenzfla¨che energetisch ungu¨nstig ist, findet in
diesen Kompositen das Risswachstum vornehmlich durch Matrixabschnitte statt
und Zwischenfaserrisse ko¨nnen nur in geringem Umfang beobachtet werden. Da
fu¨r Rissinitiierung deutlich mehr mikromechanische Energie aufgebracht werden
muss, findet sie vorzugsweise an den gro¨ßten Spannungskonzentratoren, den me-
soskopischen Poren, auf und die freiwerdende elastische Energie wird auf einen
Schlag abgebaut. Pro Riss wird daher in diesen Kompositen mehr Scha¨digung
erzeugt.
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5.4.2 Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften
Im folgenden Kapitel werden die mechanischen Eigenschaften der carbonisier-
ten Proben untersucht. Dabei werden die mikromechanischen Auswirkungen der
mikrostrukturellen Unterschiede untersucht und deren Einfluss auf das makrome-
chanische Verhalten. Zuna¨chst wird die Faser-Matrix-Wechselwirkung in carbo-
nisierten Carbosticks mittels Einzelfaser Push-in Versuchen untersucht.
Push-in Untersuchungen
Die Push-in Experimente wurden bis zu einer Auslenkung von 1,5µm durch-
gefu¨hrt. Abbildung 5.46 zeigt ein Lichtmikroskopie-Bild von OX-Fasern nach
abgeschlossener Push-in Untersuchung bis 1,5µm Auslenkung. Es kann bei der
Abbildung 5.46: Lichtmikroskopie-Aufnahme der carbonisierten OX-Probe nach
Abschluss der Push-in Untersuchung. Rote Pfeile markieren
Faserbru¨che
Mehrheit der getesteten Fasern ein Faserversagen festgestellt werden. Die ent-
sprechenden Risse wurden im Lichtmikroskopie-Bild mit roten Pfeilen markiert.
Eine weitere Auslenkung u¨ber 1,5µm hinaus macht daher keinen Sinn.
Abbildung 5.47a zeigt Kurvenscharen mit jeweils fu¨nfzehn Push-in-Kurven pro
Probentyp, wa¨hrend Abbildung 5.47b jeweils eine ausgewa¨hlte Beispielkurve pro
Typ zur besseren Veranschaulichung zeigt. Aus den Kraft-Weg-Kurven la¨sst sich
im Mittel eine gro¨ßere Steigung im linear elastischen Bereich der OX-Probe able-
sen. Die Steifigkeit dieses Systems ist also ho¨her als die der NOX-Proben. Außer-
dem werden bei Untersuchung derOX-Proben auch jenseits des linear-elastischen
Bereichs gro¨ßere Kra¨fte erreicht. Bei Erreichen des Kraftmaximums bei 1,5µm
ergibt sich fu¨r die OX-Probe 91± 7mN und fu¨r die NOX-Probe 65± 5mN.
Betrachtet man zudem die Entlastungskurven, so fa¨llt auf, dass die Kraft-Weg-
Kurven der Untersuchung von OX-Fasern wieder komplett bis zum Nullpunkt
entlastet werden. Fu¨r NOX-Fasern stellt sich bei vollsta¨ndiger Entlastung hin-
gegen eine Indenterauslenkung von bis zu 0,3µm ein. Aus den Kraft-Weg-Kurven
la¨sst sich also bereits eine bleibende Kompression der NOX-Fasern ablesen, die
fu¨r OX-Fasern nicht in diesem Umfang stattfindet.
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(a) Kraft-Weg-Kurvenscharen fu¨r Push-
in Untersuchung an carbonisierten
Carbosticks
(b) Ausgewa¨hlte Beispielkurven fu¨r beide
Probentypen
Abbildung 5.47: Push-in Untersuchung an carbonisierten Carbosticks
Zur detaillierteren Untersuchung des Versagensverhalten der beiden Probentypen,
wurden Push-in Versuche bei unterschiedlichem Versuchsfortschritt abgebrochen
und mittels AFM untersucht. An den Beispielkurven in Abbildung 5.47b wur-
den vier Punkte hervorgehoben, die die ausgewa¨hlten Versuchsstadien markieren.
Punkt A liegt bei 0,25µm, im linear-elastischen Bereich kurz vor Erreichen der
Nichtlinearita¨t. Punkt B liegt bei 0,5µm, kurz nach U¨berschreiten der Nichtli-
nearita¨t. Punkt C wurde bei 1,0µm gewa¨hlt. An dieser Stelle wurde die Nichtli-
nearita¨t weiter u¨berschritten, es tritt aber im Allgemeinen noch kein Lastabfall
bei der Pru¨fung von OX-Fasern auf. Punkt D markiert das Ende des Push-in
Versuchs bei 1,5µm. Hier ist fu¨r den u¨berwiegenden Anteil der Versuche an OX-
Fasern das Faserversagen bereits aufgetreten. Abbildung 5.48 zeigt zuna¨chst die
AFM-Bilder der OX-Probe. Wie fu¨r eine Belastung im linear-elastischen Bereich
zu erwarten, lassen sich bei Position A (Abbildung 5.48a) keine Anzeichen einer
plastischen Verformung erkennen. Bei Position B (Abbildung 5.48b) ko¨nnen da-
gegen erste Hinweise auf eine plastische Verformung der Faser-Stirnfla¨che erkannt
werden (gru¨ner Pfeil). An Position C (Abbildung 5.48c) wird diese plastische Ver-
formung, in Form eines ausgepra¨gten Abdrucks der Indenterspitze, sehr deutlich
sichtbar. Gleichzeitig kann keine bleibende Kompression der betrachteten Faser
im Vergleich zur Faserumgebung festgestellt werden. An Position D (Abbildung
5.48d) ist die plastische Verformung weiter gewachsen und die Faser hat infolge
der Druckbelastung versagt. Auch hier ist keinerlei bleibende Kompression der
Faser sichtbar. Daraus la¨sst sich schließen, dass es sich bei der Nichtlinearita¨t in
den Kraft-Weg-Kurven um das Einsetzen von plastischer Verformung der Faser
handelt. Die Anbindung der Faser an die Matrix ist so stark, das wa¨hrend des
Push-in Experiments das Versagen der Faser vor dem der Grenzfla¨che auftritt.
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(a) Position A: 0,25µm (b) Position B: 0,5µm
(c) Position C: 1,0µm (d) Position D: 1,5µm
Abbildung 5.48: AFM-Bilder von abgebrochenen Push-in Tests an carbonisier-
tem OX-Carbostick
Abbildung 5.49 zeigt die AFM-Bilder der NOX-Probe. Es kann dabei fu¨r kein
Bild signifikante plastische Verformung der Faser-Stirnfla¨che beobachtet werden.
Bei Position A (Abbildung 5.49a) und B (Abbildung 5.49b) kann des Weiteren
auch keine bleibende Komprimierung der Faser, im Vergleich zur Faserumgebung
beobachtet werden. Diese tritt erstmalig bei PositionC (Abbildung 5.49c) auf. An
PositionD (Abbildung 5.49d) kann diese bleibende Auslenkung der Faser deutlich
festgestellt werden, wobei die Faser-Stirnfla¨che im Vergleich zur Faserumgebung
u¨ber 1µm (in der hier gewa¨hlten Skala nicht mehr sichtbar) ausgelenkt ist. Im
Gegensatz zur OX-Probe kann bei der NOX-Probe eine bleibende Komprimie-
rung der Faser beobachtet werden. Da diese bei Vernachla¨ssigung von plastischer
Verformung der Matrix nur ab Einsetzten der Ablo¨sung von Faser und Matrix
mo¨glich ist, kann auf eine Mode II Rissinitiierung zuru¨ck geschlossen werden. Die
Nichtlinearita¨t in der Kraft-Weg-Kurve dieser Proben ist einer Rissinitiierung an
der Grenzfla¨che zuzuordnen und nicht dem Faserversagen. Im Gegensatz zur OX-
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(a) Position A: 0,25µm (b) Position B: 0,5µm
(c) Position C: 1,0µm (d) Position D: 1,5µm
Abbildung 5.49: AFM-Bilder von abgebrochenen Push-in Tests an carbonisier-
tem NOX-Carbostick
Probe handelt es sich bei dem mikromechanischen Versagensverhalten wa¨hrend
des Push-in Versuchs um das Versagen der Grenzfla¨che.
Bereits vor der Belastung vorhandene Faser-Matrix-Ablo¨sungen ko¨nnen dabei
wa¨hrend der a¨ußeren Belastung durch die Indenterspitze als Spannungskonzen-
tratoren wirken und zur einer schwa¨cheren Faser-Matrix-Anbindung im Vergleich
zu OX-Kompositen fu¨hren. Die gravierenden beobachteten Unterschiede in der
Faser-Matrix-Wechselwirkung der carbonisierten Komposite ko¨nnen durch diesen
Effekt alleine jedoch wahrscheinlich nicht vollsta¨ndig erkla¨rt werden. Mit großer
Wahrscheinlichkeit fu¨hren Unterschiede in der chemischen Wechselwirkung zwi-
schen Faser und Matrix in OX- und NOX-Kompositen, die mutmaßlich nach
der Carbonisierung erhalten bleiben, zu den hier beobachteten deutlichen Unter-
schieden.
In der folgenden Untersuchung wird gezeigt, wie diese Unterschiede in der Faser-
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Matrix-Anbindung und dem mikromechanischen Versagensverhalten sich auf das
makromechanische Versagen der Carbostick-Proben auswirken.
Betrachtung der Bruchfla¨chen nach makromechanischem Versagen
Zu diesem Zweck wurden Drei-Punkt-Biegeversuche an den Carbostick-Proben
durchgefu¨hrt (Auflagerabstand: 11mm, Auflager-/Stempelradius: 1,5mm). Auf-
grund der Inhomogenita¨t der Carbosticks bezu¨glich ihrer lokalen Porosita¨t erga-
ben sich keine reproduzierbaren Kraft-Weg-Kurven. Auf eine quantitative Aus-
wertung von z.B. Biegemodul oder Biegefestigkeit muss daher verzichtet wer-
den. Stattdessen wurden die Bruchfla¨chen der Proben nach dem Drei-Punkt-
Biegeversuch im REM untersucht. Dafu¨r wurde die Bruchkante an der Seite der
Probe verwendet, die dem Druckstempel entgegengesetzt ist. An dieser Seite wir-
ken bei der Drei-Punkt-Biegung Zugkra¨fte und es kommt zur Mode I Risspropa-
gation. Abbildung 5.50 zeigt repra¨sentative REM-Bilder der Bruchfla¨chen. Fu¨r
OX-Proben ergeben sich ebene Bruchfla¨chen ohne Faser Pull-Out. Die Bruch-
fla¨chen werden lediglich von Poren unterbrochen, an denen sich Stufen ausbilden.
Dieses Bruchbild ist ein Indikator fu¨r Spro¨dbruchverhalten. Fu¨r NOX-Proben
ergibt sich dagegen eine deutlich unebenere Bruchfla¨che. Es kann sowohl Ein-
zelfaser Pull-out als auch Faserbu¨ndel Pull-out beobachtet werden. Diese Bruch-
fla¨che kann als Indikator fu¨r ein schadenstolerantes Versagensverhalten gewertet
werden.
Um zu verdeutlichen wie das mikromechanische Versagensverhalten das makro-
mechanische Versagen und damit die Bruchfla¨che beeinflusst, ist in Abbildung
5.51 ein einfaches Modell skizziert, das den Einfluss der Faser-Matrix-Grenzfla¨che
bei Mode I Versagen unter Zugbelastung erla¨utern soll.
Aus dem mikromechanischen Versagensverhalten der Push-in Untersuchungen ist
eine starke Faser-Matrix-Grenzfla¨che fu¨r OX-Proben zu erwarten. Dies fu¨hrt da-
zu, dass das He-Hutchinson Kriterium (vgl. Abbildung 2.13 auf Seite 18) fu¨r diese
Komposite nicht erfu¨llt ist. Propagiert ein Riss auf diese Grenzfla¨che zu (vgl. Ab-
bildung 5.51a), so findet ein vollsta¨ndiger Lastu¨bertrag von Matrix auf Faser statt
und Rissumlenkung ist nicht mo¨glich. Es kommt zur Risspenetration und der Riss
propagiert durch die Faser hindurch (vgl. Abbildung 5.51b). Spro¨dbruch ist die
Folge, was durch eine ebene Bruchfla¨che der OX-Proben sichtbar wird.
Bei NOX-Kompositen liegt eine schwache Faser-Matrix-Anbindung vor, mit ei-
ner bereits teil-abgelo¨sten Grenzfla¨che. Das He-Hutchinson Kriterium ist fu¨r die-
se Grenzfla¨che erfu¨llt. An der Faser-Matrix-Grenzfla¨che kann Rissablenkung und
-verzweigung stattfinden (vgl Abbildung 5.51c) und die in Kapitel 2.3.1 dargeleg-
ten energiedissipativen Mechanismen (vgl. Abbildung 2.14 aus Seite 19) kommen
zum Tragen. Diese ko¨nnen vor allem anhand des Pull-out der Fasern erkannt
werden.
Die makro- und mikromechanischen Versagensmechanismen korrelieren folglich
sehr gut miteinander. Zusa¨tzlich wurden auch an den Bruchfla¨chen einzelne Fa-
sern detaillierter untersucht. Abbildung 5.52 zeigt jeweils eine ausgewa¨hlte Faser
pro Probentyp.
Man kann am Bruchbild die bereits an Schliffbildern beschriebenen Grenzfla¨chen
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(a) Bruchfla¨che einer OX-Probe im
U¨berblick (500fache Vergro¨ßerung)
(b) Bruchfla¨che einer NOX-Probe im
U¨berblick (500fache Vergro¨ßerung)
(c) Vergro¨ßerte Ansicht der Bruchfla¨che
einer OX-Probe (1000fache Ver-
gro¨ßerung)
(d) Vergro¨ßerte Ansicht der Bruchfla¨che
einer NOX-Probe (1000fache Ver-
gro¨ßerung)
Abbildung 5.50: Repra¨sentative REM-Aufnahmen der Bruchfla¨che von carbo-
nisierten OX- und NOX-Proben auf der zugbelasteten Pro-
benseite
wiederfinden. Fu¨r OX-Proben zeigt sich eine zusammenha¨ngende, intakte Grenz-
fla¨che zwischen Faser und Matrix. Fu¨r NOX-Proben ist hier wiederum die Ab-
lo¨sungszone zwischen Faser und Matrix zu beobachten.
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(a) Ein Mode I Riss pro-
pagiert in Richtung
einer Faser-Matrix-
Grenzfla¨che
(b) An der Grenzfla¨che zu
einer OX-Faser liegt
eine starke Anbin-
dung vor. Es kommt
zur Risspenetration der
Grenzfla¨che und Riss-
propagation durch die
Faser
(c) An der Grenzfla¨che zu
einer NOX-Faser liegt
eine schwache Anbin-
dung vor. Es kommt
zur Faser-Matrix-
Ablo¨sung und zur Riss-
verzweigung
Abbildung 5.51: Skizze des mikromechanischen Versagens der beiden unter-
schiedlichen Faser-Matrix-Grenzfla¨chen bei Mode I Versagen
unter Zugbelastung
(a) REM-Bild der Bruchfla¨che einer OX-
Probe mit 10.000facher Vergro¨ßerung
(b) REM-Bild der Bruchfla¨che einer
NOX-Probe mit 10.000facher Ver-
gro¨ßerung)
Abbildung 5.52: REM-Bilder von einzelnen Beispielfasern des Bruchbildes von
carbonisierten OX- und NOX-Proben
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5.5 Charakterisierung von reimpra¨gnierten und
silizierten Carbosticks
Es konnte im vorangegangenen Kapitel gezeigt werden, dass sich mirkostruktu-
relle Unterschiede und Unterschiede in der Faser-Matrix-Anbindnung in carboni-
sierten Carbosticks ausbilden, je nachdem ob OX- oder NOX-Fasern verwendet
wurden. Im letzten Abschnitt des Ergebnisteils sollen die beiden unterschied-
lichen Carbostick-Proben nun als Modellsystem verwendet werden, um die Ei-
genschaften eines CFC-Chips in einem kurzfaserversta¨rkten C/C-SiC-Komposit
anzuna¨hern (vgl. Kapitel 3.3). Dabei wird zuna¨chst untersucht, wie sich die bis
zur ersten Carbonisierung der Carbosticks beobachteten Eigenschaften auf die
Struktur des Modellsystems auf mesoskopischer Ebene vor- und nach der zweiten
Carbonisierung, sowie nach der Silizierung auswirken.
5.5.1 Charakterisierung der Struktur von eingebetteten
Carbosticks
Mesoskopische strukturelle Charakterisierung
Im Rahmen der strukturellen Analyse der eingebetteten Carbosticks wurden diese
mittels Ro¨ntgen-CT untersucht. Abbildung 5.53 zeigt die virtuellen Querschnitte
durch Typ I Proben (vgl. Kapitel 3.2 auf Seite 28) in verschiedenen Zusta¨nden.
Nach der Reimpra¨gnierung mit sekunda¨rer Phenolharzmatrix ist fu¨r die betrach-
tete OX-Probe (Abbildung 5.53a) bereits ein Rissmuster mit unregelma¨ßiger
Verteilung der Rissgro¨ße und -orientierung zu erkennen. Bei der entsprechenden
NOX-Probe (Abbildung 5.53b) zeigt sich dagegen kein auffa¨lliges Rissmuster.
Nach der Carbonisierung der Sekunda¨rmatrix dehnt sich bei OX-Proben das
unregelma¨ßige Rissmuster weiter aus (Abbildung 5.53c). Fu¨r die entsprechende
NOX-Probe (Abbildung 5.53d) ko¨nnen in diesem Prozessstadium dagegen in re-
gelma¨ßigen Absta¨nden Rissstrukturen mit gleichma¨ßiger Gro¨ße erkannt werden
(markiert durch rote Pfeile).
Die unregelma¨ßige Verteilung der Gro¨ße und Orientierung der Risse bei OX-
Proben vor der Silizierung fu¨hrt wiederum zu einer unregelma¨ßigen Verteilung
des SiC bzw. Silizium in diesen Proben (Abbildung 5.53e). Der NOX-Carbostick
wird hingegen wa¨hrend der Silizierung in CFC-Segmente mit vergleichbarer Gro¨ße
unterteilt, wobei die Segmente durch SiC-Bru¨cken voneinander getrennt sind
(Abbildung 5.53f).
Wa¨hrend der Ausha¨rtung des Phenolharzes im ersten Prozessschritt der Platten-
herstellung, wird das kurzfaserversta¨kte System in der Heizpresse unter 20 bar
Druck gesetzt. Dies fu¨hrt, zusammen mit den Spannungen aufgrund der erneu-
ten Carbonisierung der Proben, in den Carbosticks zur Weiterentwicklung des
in Kapitel 5.4.1 beschriebenen Rissbildes. Die bisher beobachteten Eigenschaf-
ten der carbonisierten NOX-Carbosticks scheinen hier zu einem regelma¨ßigen
Segmentierungsmuster nach der Silizierung zu fu¨hren, das in dieser Form bei
OX-Carbosticks nicht beobachtet werden kann.
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(a) Virtueller Querschnitt durch reim-
pra¨gnierte Typ I OX-Probe
(b) Virtueller Querschnitt durch reim-
pra¨gnierte Typ I NOX-Probe
(c) Virtueller Querschnitt durch carboni-
sierte Typ I OX-Probe
(d) Virtueller Querschnitt durch carboni-
sierte Typ I NOX-Probe
(e) Virtueller Querschnitt durch silizierte
Typ I OX-Probe
(f) Virtueller Querschnitt durch silizierte
Typ I NOX-Probe
Abbildung 5.53: Mittels Ro¨ntgen-CT aufgenommene virtuelle Querschnitte
durch kurzfaserversta¨rktes C/C-SiC-System mit eingebetteten
Typ I Carbosticks
In Abbildung 5.54 sind die entsprechenden virtuellen Querschnitte fu¨r Typ II
Carbosticks abgebildet. Im reimpra¨gnierten Zustand (Abbildung 5.54a und 5.54b)
sind keine auffa¨lligen Unterschiede der OX- und NOX-Proben sichtbar. Die in
Kapitel 5.4.1 bei NOX-Carbosticks beobachteten geraden Rissstrukturen (vgl.
Abbildung 5.34b auf Seite 112) lassen sich in diesen Zusta¨nden nicht eindeutig
wieder erkennen, was ein Hinweis auf die Infiltration dieser Strukturen mit se-
kunda¨rem Phenolharz wa¨hrend der Reimpra¨gnierung sein ko¨nnte.
Nach der Carbonisierung der sekunda¨ren Phenolharzmatrix sind bei der NOX-
Probe (Abbildung 5.54d) vereinzelt Rissstrukturen zu erkennen, die an diese Ris-
se erinnern, es kann jedoch nicht zweifelsfrei festgestellt werden, ob diese vor der
Reimpra¨gnierung vorhanden waren oder durch den erneuten Carbonisierungs-
Prozess enstanden sind. Bei der Betrachtung der OX-Probe (Abbildung 5.54c)
kann auch nach der Carbonisierung der Sekunda¨rmatrix keine auffa¨llige Scha¨di-
gung erkannt werden.
Im silizierten Zustand lassen sich bei OX-Proben jedoch deutlich ausgepra¨gte
silizierte Rissstrukturen erkennen, die die Probe durchziehen. Dabei handelt es
sich wahrscheinlich um Matrixrisse, die als Silizierungskana¨le dienen. Infolge der
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(a) Virtueller Querschnitt durch reim-
pra¨gnierte Typ II OX-Probe
(b) Virtueller Querschnitt durch reim-
pra¨gnierte Typ II NOX-Probe
(c) Virtueller Querschnitt durch carboni-
sierte Typ II OX- Probe
(d) Virtueller Querschnitt durch carboni-
sierte Typ II NOX-Probe
(e) Virtueller Querschnitt durch silizierte
Typ II OX-Probe
(f) Virtueller Querschnitt durch silizierte
Typ II NOX-Probe
Abbildung 5.54: Mittels Ro¨ntgen-CT aufgenommene virtuelle Querschnitte
durch kurzfaserversta¨rktes C/C-SiC-System mit eingebetteten
Typ II Carbosticks
Druckbelastung bei der Plattenherstellung wachsen diese wahrscheinlich aus den
Rissansa¨tzen um die mesoskopischen Poren, die in der Ro¨ntgen-CT Untersuchung
im Kapitel 5.4 beobachtet werden konnten (vgl. Abbildung 5.34a auf Seite 112).
Fu¨r NOX Typ II Proben lassen sich diese Strukturen nicht erkennen, da die-
se Rissansa¨tze hier nicht vorhanden sind. Daru¨ber hinaus ist an diesen Proben
auffa¨llig, dass keine silizierten Strukturen erkannt werden ko¨nnen, die vergleich-
bares Aussehen zu den in Kapitel 5.4 beobachteten la¨nglichen Rissstrukturen
besitzen. Dies kann als erneuter Hinweis gedeutet werden, dass diese Rissstruktu-
ren in den vorherigen Prozessschritten reimpra¨gniert wurden und daher wa¨hrend
der Silizierung nicht fu¨r die Infiltration mit Silizium zur Verfu¨gung stehen.
Charakterisierung der Mikrostruktur der eingebetten Carbosticks
Im zweiten Schritt der strukturellen Charakterisierung wurden Schliffe der im
kurzfaserversta¨rkten System eingebetteten Carbosticks mittels ESEM4 unter-
4Engl. Environmental Scanning E lectron M icrosope, Variante des Rasterelektronenmikro-
skops zur Untersuchung von nichtleitenden Proben
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sucht. Fu¨r diese Untersuchung wurden, analog den bisherigen strukturellen Un-
tersuchungen, Typ II Carbosticks ausgewa¨hlt. Abbildung 5.55 zeigt ESEM Bilder
von reimpra¨gnierten Carbosticks, jeweils in der OX- und NOX-Variante. Abbil-
(a) Querschliff durch Typ II OX-
Carbostick nach Reimpra¨gnierung mit
Phenolharz (5000fache Vergro¨ßerung)
(b) Querschliff durch Typ II NOX-
Carbostick nach Reimpra¨gnierung mit
Phenolharz (5000fache Vergro¨ßerung)
(c) Querschliff durch Typ II OX-
Carbostick nach Reimpra¨gnierung
mit Phenolharz (10.000fache Ver-
gro¨ßerung)
(d) Querschliff durch Typ II NOX-
Carbostick nach Reimpra¨gnierung
mit Phenolharz (10.000fache Ver-
gro¨ßerung)
Abbildung 5.55: ESEM-Aufnahmen von Querschliffen durch eingebettete Typ II
Carbosticks vor der 2. Carbonisierung
dung 5.55a zeigt eine bestehende Rissstruktur in einem OX-Carbostick. Der Riss
wurde wa¨hrend der Reimpra¨gnierung mit Phenolharz gefu¨llt. An Scha¨digungen
um den Riss (rechte Rissflanke) kann das Phenolharz in den Komposit eindringen.
Wenn keine solche Scha¨digungen auftreten (linke Rissflanke), kann das Phenol-
harz nicht in die Kompositstruktur eindringen. Abbildung 5.55c zeigt eine Faser
aus diesem Bereich in ho¨herer Vergro¨ßerung. Bei der hier vorliegenden Matrix
handelt es sich um die prima¨re Kohlenstoffmatrix aus der ersten Carbonisie-
rung, es ko¨nnen keine weiteren Phasen erkannt werden. Im Gegensatz dazu kann
man fu¨r NOX-Proben (Abbildung 5.55b) klar erkennen, dass das Phenolharz in
die Kompositstruktur eindringen kann. Die Zwischenfaserrisse, die sich entlang
der Faser-Matrix-Grenzfla¨chen ausgebildet haben, dienen dabei als Infiltrations-
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(a) Querschliff durch Typ II OX-
Carbostick nach 2. Carbonisierung
(10.000fache Vergro¨ßerung)
(b) Querschliff durch Typ II NOX-
Carbostick nach 2. Carbonisierung
(10.000fache Vergro¨ßerung)
Abbildung 5.56: ESEM-Aufnahmen von Querschliffen durch eingebettete Typ II
Carbosticks nach der 2. Carbonisierung
kana¨le. Eine einzelne Faser aus diesem Bereich, in Abbildung 5.55d dargestellt,
ist nicht nur von Prima¨rkohlenstoff umgeben, sondern auch von Sekunda¨rmatrix
aus Phenolharz. In Abbildung 5.56 sind in gleicher Weise einzelne Fasern aus
eingebetteten Carbosticks nach der zweiten Carbonisierung dargestellt. Das in-
filtrierte Phenolharz bildet wa¨hrend der Carbonisierung sekunda¨ren Kohlenstoff,
der im ESEM vom prima¨ren Kohlenstoff unterschieden werden kann. Fu¨r OX-
Carbosticks kann um die Faser kein sekunda¨rer Kohlenstoff entdeckt werden. Fu¨r
NOX-Carbosticks kann eine Schicht Sekunda¨rkohlenstoff mit unregelma¨ßiger Di-
cke um die Faser erkannt werden. Fu¨r diese Proben liegt eine neue Grenzfla¨che
vor, die sich von der in OX-Proben unterscheidet. Diese Schicht kann auch an
silizierten Proben erkannt werden, wie in Abbildung 5.57 zu sehen. Die Faser-
umgebung in OX-Proben setzt sich auch in diesem Prozessstadium vor allem
aus Prima¨rkohlenstoff zusammen. In NOX-Proben liegt dagegen zusa¨tzlich zum
Prima¨rkohlenstoff, um die Faser ein Bereich mit Sekunda¨rkohlenstoff vor. Daru¨ber
hinaus kann in beiden Systemen je nach betrachteter Faser auch SiC in der direk-
ten Faserumgebung vorliegen. Im NOX-System ergeben sich also drei mo¨gliche
Phasen in direkter Faserumgebung.
Die Unterschiede in der Mikrostruktur nach der ersten Carbonisierung haben
strukturelle Auswirkungen, die sich bis hin zur Silizierung verfolgen lassen. Zu-
sammenfassend la¨sst sich festhalten, dass zwar beide Proben nach der Silizierung
eine intakte, zusammenha¨ngende Grenzfla¨che besitzen, in NOX-Proben bildet
sich jedoch eine Interphase aus Sekunda¨rkohlenstoff mit unregelma¨ßiger Dicke,
die in OX-Proben nicht vorliegt.
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(a) Querschliff durch Typ II OX-
Carbostick nach Silizierung
(10.000fache Vergro¨ßerung)
(b) Querschliff durch Typ II NOX-
Carbostick nach Silizierung
(10.000fache Vergro¨ßerung)
Abbildung 5.57: REM-Aufnahmen von Querschliffen durch eingebettete Typ II
Carbosticks nach Silizierung
5.5.2 Quantifizierung der Faser-Matrix-Anbindung in
silizierten Proben
Push-out Untersuchungen mit kontinuierlicher Belastung
Im letzten Schritt der Probencharakterisierung wird die Anbindung der Faser an
die Matrix in silizierten Proben, dem Endprodukt des LSI-Prozesses, untersucht.
Dafu¨r wurden Einzelfaser Push-out Messungen an diesen Proben durchgefu¨hrt.
Abbildung 5.58 zeigt Kurvenscharen aus jeweils zehn Kurven sowie Beispielkur-
ven fu¨r silizierte OX- und NOX-Proben. Hierbei werden zuna¨chst gleich dicke
Proben (100µm) mit kontinuierlicher Belastung miteinander verglichen. Fu¨r die
NOX-Probe ko¨nnen die Regelungssignaturen beobachtet werden, die das spon-
tane Versagen der Grenzfla¨che bei Einsetzen von instabilem Risswachstum kenn-
zeichnen. Bei einigen Kurven zeigen sich zwar kleinere Lastabfa¨lle vor dem finalen
Versagen, fu¨r alle untersuchten Fasern findet jedoch eine vollsta¨ndige Ablo¨sung
der Grenzfla¨che statt. An dieser Probe kann nach Entlastung eine bleibende Aus-
lenkung der Faserstirnfla¨che auf der Vorderseite und ein Austreten der Faser auf
der Ru¨ckseite mikroskopisch besta¨tigt werden. Abbildung 5.59 zeigt REM-Bilder
der entsprechenden Proben Vorder- und Ru¨ckseite. Bei Untersuchung der OX-
Probe ergeben sich dagegen deutlich sta¨rker ausgepra¨gte Lastabfa¨lle. Bei Ent-
lastung la¨sst sich in den Kraft-Weg-Kurven keine detektierbare bleibende Aus-
lenkung feststellen. Es kommt hier zum Faserversagen und nicht zu einer Faser-
Matrix-Ablo¨sung. Um die Auswirkungen der Probendicke zu evaluieren, wurde
diese sukzessiv bis auf 65µm reduziert. Eine weitere Du¨nnung war fu¨r dieses
Materialsystem pra¨paratorisch nicht mo¨glich. Abbildung 5.60 zeigt die entspre-
chenden Kraft-Weg-Kurven. Die erreichten Maximalkra¨fte sind dabei unabha¨ngig
von der Dicke der Proben. Selbst bei 65µm Probendicke treten Lastabfa¨lle auf
und es kommt zu Faserversagen anstatt zur Faser-Matrix-Ablo¨sung. Von dieser
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(a) Kurvenscharen fu¨r Push-out an sili-
zierten OX- und NOX-Proben
(b) Zwei ausgewa¨hlte Beispielkurven aus
diesen Scharen.
Abbildung 5.58: Kraft-Weg-Kurven fu¨r Push-out Untersuchung an eingebette-
ten und silizierten Carbostick-Proben mit 100µm Dicke
(a) Probenvorderseite von siliziertem
NOX-Carbostick, nach Push-out
(b) Probenru¨ckseite von siliziertem
NOX-Carbostick, nach Push-out
Abbildung 5.59: REM-Betrachtung von Fasern einer silizierten NOX-Probe mit
100µm Dicke, die mittels Push-out untersucht wurden
Probe wurde die Vorderseite nach der Push-out Pru¨fung detaillierter betrachtet.
Abbildung 5.61 zeigt exemplarische REM-Aufnahmen von zwei untersuchten Fa-
sern dieser Probe. Man kann dabei erkennen, dass es nicht zum Versagen der
Grenzfla¨che kommt. Stattdessen kommt es zu Scha¨digungen der Fasern. Die be-
reits nach der ersten Carbonisierung beobachtete, starke Anbindung bleibt bis
zur Silizierung erhalten. Auch hier ist das Verha¨ltnis aus Anbindung der Faser an
die Matrix zu Faserfestigkeit so hoch, dass Versagen der Faser vor Versagen der
Grenzfla¨che eintritt.
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(a) Kurvenscharen fu¨r Push-out an sili-
zierten OX-Proben mit verschiedenen
Dicken
(b) Ausgewa¨hlte Beispielkurven aus die-
sen Scharen.
Abbildung 5.60: Kraft-Weg-Kurven fu¨r Push-out Untersuchung an eingebette-
ten und silizierten OX-Proben mit verschiedenen Dicken
(a) Faser eines silizierten OX-Carbostick,
nach Push-out Untersuchung. Infolge
der Druckbelastung haben sich Mikro-
risse in der Faser ausgebreitet
(b) Faser eines silizierten OX-Carbostick,
nach Push-out Untersuchung. Infolge
der Druckbelastung ist ein Teil der
Faser gebrochen
Abbildung 5.61: REM-Aufnahmen von getesteten Fasern einer silizierten OX-
Probe mit 65µm Dicke
Fu¨r dieNOX-Probe kann im Mittel eine Maximalkraft von 70± 10mN bestimmt
werden, was einer Grenzfla¨chenscherfestigkeit von τNOX = 32± 7MPa entspricht.
Anhand der erreichten Maximalkra¨fte der Kraft-Weg-Kurven der getesteten 100µm
dicken OX-Probe kann die Aussage getroffen werden, dass fu¨r die Grenzfla¨chen-
scherfestigkeit in dieser Push-out-Probe τOX > 37MPa gelten muss. Die erreichte
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Maximalkraft bei Versagen der OX-Faser ist unabha¨ngig von der Dicke der Pro-
be. Bei Auswertung der 65µm dicken Probe kann folglich abgescha¨tzt werden,
dass die Grenzfla¨chenscherfestigkeit sogar 55MPa u¨bersteigt. Die Anbindungs-
sta¨rke zwischen Faser und Matrix in OX-Kompositen ist folglich wahrscheinlich
wesentlich ho¨her als in NOX-Verbunden.
Push-out Untersuchungen mit zyklischer Belastung
Abbildung 5.62 zeigt eine Beispielkurve einer zyklischen Push-out Untersuchung
(vgl. Kapitel 4.4.4) an einer NOX-Probe mit 120µm Dicke, sowie die daraus
extrahierte Energiekomponente Eplast,ges. Am Ende des 6. Zyklus (in Violett
hervorgehoben) dieses Push-out Versuchs zeigt sich ein Sprung in der Kraft-Weg-
Kurve. Der Verlauf von Eplast,ges zeigt an dieser Stelle eine Stufe, wobei diese mit
dem 6. Zyklus korreliert. Danach stellt sich in erster Na¨herung der fu¨r stabiles
Risswachstum erwartete lineare Anstieg der Energie ein. Auffa¨llig ist an dieser
Stelle, dass sich bei Entlastung aus der Kraft-Weg-Kurve keine bleibende Aus-
lenkung ablesen la¨sst. Abbildung 5.63 zeigt das AFM-Bild einer untersuchten
Faser. Der Versuchsablauf des Push-out wurde nach dem Auftreten einer solchen
Stufe abgebrochen (hier bei 0,8µm Indenterauslenkung). Es fa¨llt auf, dass sich
keine signifikante bleibende Auslenkung der Faserstirnfla¨che mit Bezug auf die
Faserumgebung ergibt. Der Grund warum sich keine bleibende Kompression der
Faser zeigt, konnte nicht abschließend gekla¨rt werden. Eine mo¨gliche Interpreta-
tion fu¨r dieses Verhalten ko¨nnte in den verschiedenen Phasen (Prima¨rkohlenstoff,
Sekunda¨rkohlenstoff, SiC) liegen, die die Faser umgeben. Wenn sich diese nicht
(a) Beispielkurve fu¨r zyklische Untersu-
chung an einer silizierten NOX-Probe
(b) Extrahierte Energiekomponente
Eplast.ges
Abbildung 5.62: Zyklische Push-out Untersuchung an silizierter NOX-Probe
mit 120µm Dicke
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Abbildung 5.63: AFM-Bild eines bei 0,8µm Indenterauslenkung abgebrochenen
Push-out Tests, an einer silizierten NOX-Probe mit 100µm
Dicke
(a) Probenvorderseite von siliziertem
NOX-Carbostick vor der Push-out
Untersuchung.
(b) Probenvorderseite von siliziertem
NOX-Carbostick nach der Push-out
Untersuchung. Bei den getesteten
Fasern wurde umgebende Matrix teil-
weise mit eingedru¨ckt (markiert mit
roten Pfeilen)
Abbildung 5.64: Lichtmikroskopie-Aufnahmen der Vorderseite einer silizierten
NOX-Probe mit 100µm Dicke vor und nach durchgefu¨hrter
Push-Out Untersuchung
gleichzeitig lo¨sen sondern zeitlich versetzt nacheinander, ko¨nnen sie eine blei-
bende Auslenkung der Faser verhindern. Die erste stufenfo¨rmige Zunahme der
Rissenergie stellt dann die Rissinitiierung der ersten sich ablo¨senden Phase dar.
Da sich nicht alle die Faser umliegenden Phasen gleichzeitig ablo¨sen, stellt sich
keine bleibende Auslenkung der Faser ein. Indizien dafu¨r lassen sich auch bei
genauerer Betrachtung der Vorder- und Ru¨ckseite der Push-out Proben finden.
Abbildung 5.64 zeigt Lichtmikroskopie-Bilder von der Vorderseite einer Push-
out Probe, vor und nach der abgeschlossenen Push-out Untersuchung. Es ist
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(a) Probenvorderseite von siliziertem
NOX-Carbostick nach der abge-
schlossenen Push-out Untersuchung.
Das Matrix-Teilstu¨ck, das mit der
Faser zusammen eingedru¨ckt wurde,
wurde mit einem roten Pfeil markiert.
(b) Probenru¨ckseite von siliziertem
NOX-Carbostick nach abgeschlos-
sener Push-out Untersuchung. Bei
derselben Faser kann im Vergleich zur
weiteren im Bild befindlichen Faser
nur ein geringer Faseraustritt festge-
stellt werden.
Abbildung 5.65: REM-Betrachtung der Probenvorder- und -ru¨ckseite einer sili-
zierten NOX-Probe mit 100µm Dicke
dabei zu erkennen, das Teile der Matrix, die die beiden getesteten Fasern um-
geben, mit eingedru¨ckt werden (markiert durch rote Pfeile). Vermutlich handelt
es sich dabei um Prima¨rkohlenstoff, der noch an der Faser haftet, wa¨hrend der
Sekunda¨rkohlenstoff sich bereits gelo¨st hat. Abbildung 5.65 zeigt REM-Bilder der
Probenvorder- und ru¨ckseite dieser beiden getesteten Fasern, nach abgeschlosse-
ner Push-out Untersuchung. Auf den Bildern der Probenvorderseite ko¨nnen die
eingedru¨ckten Matrixbereiche erkannt werden. Fu¨r eine der beiden untersuchten
Fasern wurde dieser mit einem rotem Pfeil markiert. Auf der Ru¨ckseite fa¨llt auf,
dass der ausgetretene Teil dieser Faser wesentlich ku¨rzer ist als der der zweiten
gepru¨ften Faser. Zudem scheint der Faseraustritt an der Stelle gehindert worden
zu sein, an der auf der Vorderseite der Matrixbereich mit eingedru¨ckt wurde.
Dies ko¨nnte ein Hinweis darauf sein, dass die Relativbewegung der Faser durch
noch anhaftende Teile der Matrix gehindert wurde. A¨hnliche Effekte ko¨nnten
dazu fu¨hren, dass sich keine bleibende Auslenkung der Faserstirnfla¨che vor dem
finalem Versagen der Anbindung einstellt.
Abbildung 5.66 zeigt die normierte Rissenergie der NOX-Proben in Abha¨ngig-
keit der Probendicke. Fu¨r die Berechnung der Rissenergie wurde auch hier der
letzte Zyklus der Indentierung verwendet. Aus dieser Betrachtung wurde die
Grenzfla¨chenbruchza¨higkeit berechnet. Sie ergibt sich zu 6± 3 J/m2 bei einer
instabilen Rissla¨nge von 51± 30µm. Die ermittelte Grenzfla¨chenbruchza¨higkeit
der silizierten NOX-Proben liegt damit in der gleichen Gro¨ßenordnung wie die
Grenzfla¨chenbruchza¨higkeit, die fu¨r NOX-Gru¨nko¨rper ermittelt wurde (1,5 ±
1,2 J/m2, vgl. Kapitel 5.2.2). Die im CFK-Stadium ermittelte schwache Faser-
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Abbildung 5.66: Abha¨ngigkeit der normierten Rissenergie von silizierten NOX-
Proben von der Probendicke
Matrix-Anbindung in den Carbostick-Proben bleibt also u¨ber das CFC-Stadium
bis hin zu den silizierten C/C-SiC-Proben erhalten.
Von den bisher mittels zyklischen Push-out Tests untersuchten Materialsystemen
stellt das von Mu¨ller [145, 149, 152] untersuchte SiC/SiC das einzige keramische
dar. Mu¨ller hat fu¨r dieses System Grenzfla¨chenbruchza¨higkeiten zwischen 80 J/m2
und u¨ber 300 J/m2 [145, 149] bestimmt und damit mehrere Gro¨ßenordnungen
u¨ber den hier detektierten 6 J/m2. Es handelt sich bei den SiC/SiC-Kompositen
jedoch um ein deutlich anderes Materialsystem, als dem in dieser Arbeit un-
tersuchten C/C-SiC. Neben der Verwendung von SiC-Fasern anstelle von Car-
bonfasern fand die Matrixinfiltration bei der Herstellung der SiC/SiC-Komposite
mittels CVI-Verfahren statt. Es lag also eine Matrix vor, die ausschließlich aus
SiC besteht und nicht, wie in dieser Arbeit, aus den beiden Komponenten SiC
und Carbon. Zudem wurde auf die SiC-Fasern vor der Infiltration mit Matrix eine
Pyrocarbon-Beschichtung abgeschieden. Es liegen also nur bedingt vergleichbare
Verbundwerkstoffe vor, die zudem eine deutlich unterschiedliche Grenzfla¨che zwi-
schen Faser und Matrix vorweisen. Die deutlichen Unterschiede in den ermittelten
Bruchza¨higkeiten entsprechen also durchaus den Erwartungen.
Betrachtung der Bruchfla¨chen von silizierten Proben nach
makromechanischem Versagen
Um die Auswirkung der Unterschiede in der Faser-Matrix-Anbindung von OX-
und NOX-Proben zu untersuchen, wurden auch an diesen Proben Drei-Punkt-
Biegeversuche durchgefu¨hrt (Auflagerabstand: 40mm, Auflager-/Stempelradius:
1,5mm). Da die Carbosticks nur einen Bruchteil der Gesamtprobe darstellen,
spiegeln die gewonnenen Kraft-Weg-Kurven nicht wesentlich die Eigenschaften
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der Carbosticks wider. Daher wird auch an dieser Stelle auf eine Auswertung
der makromechanischen Kennwerte wie Biegefestigkeit oder -modul verzichtet.
Stattdessen wurden auch an diesen Proben die jeweiligen Bruchfla¨chen bzw.
Bruchkanten untersucht, um auf das Versagensverhalten der Carbosticks im sili-
zierten Zustand ru¨ckschließen zu ko¨nnen. Abbildung 5.67 zeigt die entsprechen-
den Lichtmikroskopie-Bilder. Neben den Pull-out Effekten, die von den umge-
(a) Bruchkante einer silizierten OX-
Probe (20fache Vergro¨ßerung)
(b) Bruchfla¨che einer silizierten NOX-
Probe (20fache Vergro¨ßerung)
(c) Vergro¨ßerte Ansicht auf Bruchkante
des OX-Carbosticks, (30fache Ver-
gro¨ßerung)
(d) Vergro¨ßerte Ansicht auf Bruchkante
des NOX-Carbosticks (30fache Ver-
gro¨ßerung)
Abbildung 5.67: Repra¨sentative Lichtmikroskopie-Aufnahmen der Bruchkanten
von silizierten OX- und NOX-Proben
benden CFC-Chips des kurzfaserversta¨rkten Systems stammen, kann fu¨r NOX-
Carbosticks ein deutlich erkennbarer Faser Pull-Out in der Gro¨ßenordnung eini-
ger mm La¨nge erkannt werden. Dieser zeigt sich bei OX-Carbosticks nicht. Die
Identifizierung der OX-Carbosticks an der Bruchkante fa¨llt wesentlich schwerer
als die der NOX-Carbosticks, da die Bruchkante im Mikroskop nicht eindeu-
tig dem Carbostick zuzuordnen ist. In Abbildung 5.67c wurde die vermeintliche
Bruchfla¨che eines OX-Carbosticks vergro¨ßert. Hier kann ein Abschnitt mit einer
Bruchkante ohne Faser Pull-out erkannt werden, der auf Spro¨dbruch hindeuten
ko¨nnte. Dennoch muss hier festgestellt werden, dass das Versagensverhalten der
145
5 Ergebnisse und Diskussion
OX-Carbosticks in dieser Betrachtung nicht eindeutig bestimmt werden kann. Da
keine derart ausgepra¨gten Pull-out-Effekte wie bei NOX-Carbosticks festgestellt
werden ko¨nnen, ko¨nnen die beiden Proben dennoch eindeutig in ihrem Versagens-
verhalten unterschieden werden.NOX-Carbosticks zeigen dabei schadenstoleran-
tes Verhalten mit ausgepra¨gtem Faser Pull-Out, der bei OX-Carbosticks nicht
vorliegt.
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Ziel dieser Arbeit war es, die Verknu¨pfung zwischen den Oberfla¨cheneigenschaften
der verwendeten Carbonfasern und den mechanischen und mikrostrukturellen Ei-
genschaften daraus hergestellter C/C-SiC-Komposite mikrostrukturell und mi-
kromechanisch zu untersuchen.
Dazu wurden Minikomposite aus Fasernmit und ohne anodischer Oxidation her-
gestellt und die Entwicklung der Mikrostruktur und Faser-Matrix-Wechselwirkung
dieser Proben u¨ber den kompletten Herstellungsprozess verfolgt.
Im ersten Betrachtungsschritt wurde die Faseroberfla¨che der beiden Fasermodi-
fikationen untersucht. Mittels XPS konnte als Hauptauswirkung der anodischen
Oxidation die Erho¨hung des Sauerstoffanteils auf der Carbonfaseroberfla¨che, vor
allem in Form von einfach gebundenem Sauerstoff, festgestellt werden. Daru¨ber
hinaus la¨sst sich mittels AFM eine leichte Erho¨hung der Rauheit der Fibrillen-
struktur durch die anodische Oxidation feststellen. Dies kann wiederum mit Hin-
weisen auf Unterschiede in der Kohlenstoffmodifikation der Faseroberfla¨che in
Verbindung gebracht werden, die die AES-Untersuchung der Fasern ergeben ha-
ben. Diese legen nahe, dass durch die anodische Oxidation eine Oberfla¨chenschicht
mit besser geordnetem Kohlenstoff abgetragen wird. Die unterschiedlichen Ober-
fla¨cheneigenschaften der Carbonfasern haben eine unterschiedliche Wechselwir-
kung zwischen Faseroberfla¨che und Beschlichtung zur Folge. Dies wirkt sich auf
die Benetzung der Faser mit Schlichte aus, was sich in unterschiedlichen Ober-
fla¨chenstrukturen der Beschlichtung a¨ußert.
In CT-Untersuchungen zur Struktur der Carbostick-Gru¨nko¨rper konnten keine
Auswirkungen der anodischen Oxidation ermittelt werden. Als wesentlich ent-
scheidenderer Einflussfaktor auf die Struktur der Gru¨nko¨rper stellten sich die
Herstellungsbedingungen, wie z.B. die gewa¨hlte Regelung wa¨hrend des Pressver-
fahrens (druck- oder abstandsgeregelt), heraus. Diese bestimmen maßgeblich die
Porosita¨t und den Faservolumengehalt der Komposite. Im Rahmen von Push-out
Experimenten konnte im CFK-Stadium jedoch ein sehr großer Einfluss der an-
odischen Oxidation auf die Faser-Matrix-Anbindung in diesen Kompositen aufge-
zeigt werden. Die Grenzfla¨chenbruchza¨higkeit der Faser-Matrix-Grenzfla¨che wird
durch die anodische Oxidation um mehr als eine Gro¨ßenordnung erho¨ht.
Die Faser-Matrix-Anbindung bestimmt in Verbindung mit der Volumenschrump-
fung des Matrixharzes wa¨hrend der Carbonisierung maßgeblich die Mikrostruk-
tur der carbonisierten Carbosticks. Bei Verwendung von Fasern ohne anodische
Oxidation liegt im Gru¨nko¨rper eine schwache Faser-Matrix-Anbindung vor. In
diesem System kann wa¨hrend der Carbonisierung elastische Energie u¨ber die
Ablo¨sung der Faser-Matrix-Grenzfla¨che abgebaut werden und es bildet sich ei-
ne Ablo¨sungszone um die Faser aus. Bei Verwendung von Fasern mit anodischer
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6 Zusammenfassung und Fazit
Oxidation liegt im Gru¨nko¨rper hingegen eine starke Anbindung vor. In diesen
Kompositen treten Faser-Matrix-Ablo¨sungen in wesentlich geringerem Umfang
auf und es zeigt sich nach der Carbonisierung u¨berwiegend eine intakte Grenz-
fla¨che zwischen Faser und Matrix.
Durch die Kombination aus in-situ Schallemissionsanalyse der Carbostick-Proben
wa¨hrend der Carbonisierung und mikroskopischen ex-situ Untersuchungen an car-
bonisierten Carbostick-Proben konnte ein Modell fu¨r die Rissbildung wa¨hrend der
Carbonisierung entwickelt werden. Die Ablo¨sungen zwischen Faser und Matrix
fungieren in diesem Modell als Ausgangspunkt fu¨r weiteres Risswachstum. Dies
fu¨hrt in Kompositen aus Fasern ohne anodische Oxidation zu einer um mehr als
eine Gro¨ßenordnung ho¨heren Zahl an Rissbildungen. Da Risspropagation entlang
der Grenzfla¨che zwischen Faser und Matrix in diesen Kompositen energetisch
gu¨nstig ist, nimmt im Vergleich zu Kompositen aus Fasern mit anodischer Oxi-
dation der Anteil an Zwischenfaserbru¨chen deutlich zu. Der dominante Risspfad
dieser Risse verla¨uft dabei entlang der Grenzfla¨che zwischen Faser und Matrix
mehrerer benachbarter Fasern. Daru¨ber hinaus konnte u¨ber die Abha¨ngigkeit
der Rissbildung zur den fu¨r die Carbonisierung relevanten Temperaturen der
Zusammenhang zwischen Mikrostruktur in carobonisierten Carbosticks und der
Volumenschrumpfung des Matrixharzes besta¨tigt werden.
Fu¨r diese carbonisierten Verbunde zeigten sich im Rahmen von Push-in Untersu-
chungen weiterhin Unterschiede in der Faser-Matrix-Wechselwirkung. Carbosticks
aus Fasern mit anodischer Oxidation zeigten dabei eine starke Faser-Matrix-
Anbindung, die in diesen Kompositen u¨ber die Carbonisierung hinaus erhalten
bleibt. Die Anbindung zwischen Faser und Matrix ist dabei so stark, dass es
zum Versagen der Faser kommt, bevor Rissinitiierung an der Grenzfla¨che ein-
setzen kann. Makromechanisch fu¨hrt dies zum Spro¨dbruchverhalten. Bei mikro-
mechanischem Versagen von Kompositen aus Fasern ohne anodische Oxidation
kommt es dagegen zur Rissinitiierung und Propagation eines Mode II Risses an
der Grenzfla¨che. Dadurch wird bei makromechanischem Versagen Rissablenkung
und -verzweigung an der Grenzfla¨che zwischen Faser und Matrix mo¨glich und es
stellt sich schadenstolerantes Versagensverhalten ein.
Die Mikrostruktur nach der Carbonisierung der Carbosticks bestimmt maßgeb-
lich die Struktur der Faserumgebung in den weiteren Prozessschritten. Bei Re-
impra¨gnierung der Komposite aus Fasern ohne anodische Oxidation findet ei-
ne Infiltration der Ablo¨sungszone um die Faser statt, die in den folgenden Pro-
zessschritten zur Ausbildung einer Interphase aus Sekunda¨rkohlenstoff fu¨hrt. Bei
Kompositen aus Fasern mit anodischer Oxidation tritt dies dagegen nicht auf.
Im silizierten Zustand kann anhand von Ro¨ntgen-CT-Aufnahmen eine gleichma¨-
ßige Segmentierung der Carbosticks aus Fasern ohne anodische Oxidation gezeigt
werden, wobei die CFC-Segmente durch SiC-Bru¨cken voneinander getrennt sind.
In Carbosticks aus Fasern mit anodischer Oxidation zeigen die silizierten Berei-
che dagegen keine regelma¨ßige Verteilung.
Das mikromechanische Versagensverhalten des carbonisierten Materials bleibt
auch nach der Silizierung erhalten. Auch in silizierten Kompositen aus Fasern
mit anodischer Oxidation zeigt sich eine starke Faser-Matrix-Anbindung. Auch
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in diesem Stadium findet bei Push-out Experimenten ein Versagen der Faser
vor dem Versagen der Grenzfla¨che statt. Makromechanisch ko¨nnen Hinweise auf
Spro¨dbruchverhalten festgestellt werden. In Kompositen aus Fasern ohne an-
odische Oxidation stellt sich dagegen auch im silizierten Zustand eine schwache
Faser-Matrix-Anbindung ein, die bei Push-out Versuchen die Propagation eines
Mode II Risses erlaubt und damit makroskopisch schadenstolerantes Versagens-
verhalten.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde erstmalig der vollsta¨ndige Prozessablauf der
Flu¨ssigphasensilizierung zur Herstellung von C/C-SiC-Verbundkeramiken - von
den Oberfla¨cheneigenschaften der verwendeten Carbonfasern bis hin zu den Ei-
genschaften der daraus hergestellten silizierten Komposite - im Hinblick auf den
Einfluss der anodischen Oxidation analysiert.
Dabei kam erstmals eine ausfu¨hrliche mikromechanische Analyse der Faser-Matrix-
Anbindung in den verschiedenen Prozessstadien zum Einsatz. Mit dieser Analy-
se konnte ein eindeutiger Beleg des Einflusses der Faser-Matrix-Anbindung auf
die Mikrostrukutr carbonisierter und silizierter Komposite erbracht werden. Zu-
dem konnte erstmalig gezeigt werden, dass die Faser-Matrix-Wechselwirkung im
Gru¨nko¨rper-Zustand bis u¨ber die Silizierung hinaus erhalten bleibt.
Des Weiteren konnte die Rissbildung wa¨hrend der Carbonisierung u¨ber die qua-
litative mikroskopische Betrachtung hinaus mittels Schallemissionsanalyse quan-
tifiziert werden. Die Klassifizierung unterschiedlicher Rissstrukturen wurde dabei
im Rahmen dieser Arbeit erstmalig nicht qualitativ vorgenommen, sondern an-
hand objektiv unterschiedlicher Charakteristika in der Schallemission.
Schließlich leistet die vorliegende Arbeit einen wertvollen Beitrag fu¨r das Ver-
sta¨ndnis des Zusammenhangs zwischen den Oberfla¨cheneigenschaften der Car-
bonfasern und der sich entlang der Herstellungsroute entwickelnden Mikrostruk-
tur und Faser-Matrix-Wechselwirkung. Diese Erkenntnisse ko¨nnen in Zukunft
dazu beitragen, durch gezielte Faseroberfla¨chenmodifikation die Ausbildung von
vorteilhaften Mikrostrukturen und Grenzfla¨cheneigenschaften zu begu¨nstigen und
damit die Eigenschaften von C/C-SiC Verbundkeramiken gezielt weiterzuentwi-
ckeln.
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Abku¨rzungsverzeichnis
aC amorpher Kohlenstoff
AES Augerelektronenspektroskopie
AFM Rasterkraftmikroskop, engl. Atomic Force M icroscope
C/C-SiC Carbonfaserversta¨rktes Siliziumcarbid, dass u¨ber den LSI-Prozess
hergestellt wurde
CFC Carbonfaserversta¨rktes Carbon
CFK Carbonfaserversta¨rkter Kunststoff
CMC Faserversta¨rkter keramischer Komposit, engl. C eramic M atrix
Composite
CT Computertomographie
CVD Chemische Gasphasenabscheidung, Chemical V apor Deposition
CVI Chemische Gasphaseninfiltration, in Anlehnung an die chemische
Gasphasen-Abscheidung von Beschichtungen als Chemical V apor
Infiltration bezeichnet
DTG Differentielle Thermogravimetrie. Erste Ableitung des TGA-Signals,
entspricht bei konstanter Heizrate der Abnahmegeschwindigkeit der
Masse
ESEM Engl. Environmental Scanning E lectron M icrosope, Variante des
Rasterelektronenmikroskops zur Untersuchung von nichtleitenden
Proben
FFT Schnelle Fourier-Transformation, engl. Fast Fourier T ransform
HOPG Engl. H ighly Oriented Pyrolytic Graphite, eine hochgeordnete
Form des Grafits
HM Carbonfasern mit hohem Elastizita¨tsmodul, engl. H igh M odulus
HT Hochfeste Carbonfasern, engl. H igh Tenacity
LSI Die Flu¨ssigphasensilizierung, engl. Liquid S ilicon Infiltration
PAN Polyacrylnitril, u¨blicher Pra¨kursor fu¨r technische Carbonfasern
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PIP Herstellung von keramischen Kompositen u¨ber die Infiltration mit
pra¨keramischen Polymerpra¨kursoren, engl. Polymer Infiltration and
Pyrolysis
PPS Polyphenylensulfid
PSD Spektrale Leistungsdichte, engl. Power Spectral Density
REM Rasterelektronenmikroskop
RMI CMC Herstellungsprozess u¨ber die reaktive Infiltration aus der
Schmelze, engl. Reactive M elt Infiltration
SiC/SiC Siliziumcarbidfaserversta¨rktes Siliziumcarbid
TGA Thermogravimetrische Analyse
UD Unidirektional, Komposite mit ausschließlich einer
Faservorzugsrichtung
UHV Ultrahochvakuum, Dru¨cke im Bereich und unterhalb von 10−9mbar
XPS Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie, engl. X -Ray Photoelectron
Spectroscopy
151
Literatur
[1] D. Clery. Jupiter, meet Juno: NASA spacecraft settles in to begin its
mission. http://www.sciencemag.org/news/2016/07/jupiter-meet-juno-
nasa-spacecraft-settles-begin-its-mission (Stand: 27. Januar 2017).
2016.
[2] S. Schmitt. Die Hingabe der Juno.
http://www.zeit.de/2016/26/raumsonde-juno-nasa-planet-jupiter-
astronomie-mission, (Stand: 27. Januar 2017).
2016.
[3] S. J. Bolton.
”
The Juno mission“. In: Proceedings of the International
Astronomical Union 6.S269 (2010), S. 92–100.
[4] R. S. Grammier.
”
A look inside the Juno Mission to Jupiter“. In: 2009
IEEE Aerospace conference. IEEE. 2009, S. 1–10.
[5] J. L Jorgensen. Star camera may revolutionize navigation in space.
http://www.dtu.dk/english/news/2015/04/star-camera-may-
revolutionize-navigation-in-space?id=58d2f46c-4c2d-4045-a9dd-
6118e0f3fc9b (Stand: 27. Januar 2017).
2015.
[6] J. L Jorgensen. New NASA mission with DTU star cameras.
http://www.dtu.dk/english/news/2015/03/new-nasa-mission-with-dtu-
star-cameras?id=4121b1d0-6578-4070-a9b2-1f301cc16f26 (Stand:
27. Januar 2017). 2015.
[7] S. Schlieder. NASA’s Juno Peers Inside a Giant.
http://www.nasa.gov/feature/goddard/2016/nasas-juno-peers-inside-a-
giant (Stand: 27. Januar 2017).
2016.
[8] J. L Jorgensen, T. Riis und M. Betto.
”
Star tracker and vision systems
performance in a high radiation environment“. In: Aerospace Conference,
1999. Proceedings. 1999 IEEE. Bd. 2. IEEE. 1999, S. 95–103.
[9] SGL Group. Keramikbauteil auf dem Weg zum Jupiter.
http://www.sglgroup.com/cms/de/Presse/news/2012/04/04262012 p.-
html? locale=de, (Stand: 27. Januar 2017).
2012.
[10] SGL Group. SGL Group ceramic component on board Juno spacecraft.
http://www.compositesworld.com/news/sgl-group-ceramic-component-
on-board-juno-spacecraft-, (Stand: 27. Januar 2017).
2016.
152
Literatur
[11] SGL Group. Keramik-Bauteil der SGL Group erreicht mit Raumsonde
Juno den Jupiter-Orbit.
http://www.sglnewsroom.com/de/meldungen/meldungen-
detailseite.18240.php, (Stand: 27. Januar 2017).
2016.
[12] A. R. Thryft. All Systems Go for Composites’ Trip to Jupiter.
http://www.designnews.com/author.asp?section id=1392&doc id-
=244386&piddl msgpage=2#msgs, (Stand: 27. Januar 2017).
2012.
[13] W Krenkel und F Berndt.
”
C/C–SiC composites for space applications
and advanced friction systems“. In: Materials Science and Engineering:
A 412.1 (2005), S. 177–181.
[14] R Kochendo¨rfer.
”
CERAMIC MATRIX COMPOSITES—FROM SPACE
TO EARTH: THE MOVE FROM PROTOTYPE TO SERIAL
PRODUCTION“. In: 25th Annual Conference on Composites, Advanced
Ceramics, Materials, and Structures-A: Ceramic Engineering and
Science Proceedings, Volume 22. 3. John Wiley & Sons. 2009, S. 11.
[15] W. Krenkel und R. Renz. In: Ceramic matrix composites: fiber reinforced
ceramics and their applications. Hrsg. von W. Krenkel. John Wiley &
Sons, 2008. Kap. 16: CMCs for Friction Applications, S. 113–141.
[16] R. Renz, G. Seifert und W. Krenkel.
”
Integration of CMC brake disks in
automotive brake systems“. In: International Journal of Applied Ceramic
Technology 9.4 (2012), S. 712–724.
[17] W. Krenkel, B. Heidenreich und R. Renz.
”
C/C-SiC Composites for
Advanced Friction Systems“. In: Advanced Engineering Materials 4.7
(2002), S. 427–436.
[18] W. Krenkel.
”
Carbon Fiber Reinforced CMC for High-Performance
Structures“. In: International Journal of applied ceramic technology 1.2
(2004), S. 188–200.
[19] R Renz und W. Krenkel.
”
C/C-SiC composites for high performance
emergency brake systems“. In: Proceeding of the 9th European
Conference on Composite Materials, Brighton, UK. 2000.
[20] H. Abu El-Hija, W. Krenkel und S. Hugel.
”
Development of C/C–SiC
Brake Pads for High-Performance Elevators“. In: International Journal
of applied ceramic technology 2.2 (2005), S. 105–113.
[21] P.Hartmann. Keramik-Bremsscheibe ist so bissig und teuer wie keine
andere. http://www.derwesten.de/auto/keramik-bremsscheibe-ist-so-
bissig-und-teuer-wie-keine-andere-id4403436.html (Stand: 27. Januar
2017). 2011.
[22] W. Krenkel.
”
Entwicklung eines kostengu¨nstigen Verfahrens zur
Herstellung von Bauteilen aus keramischen Verbundwerkstoffen“.
Dissertation. Universita¨t Stuttgart, 2000.
153
Literatur
[23] W. Krenkel.
”
Cost effective processing of CMC composites by melt
infiltration (LSI-process)“. In: Ceramic Engineering and Science
Proceedings. 2009, S. 443–454.
[24] K. L. Luthra und G. S. Corman.
”
Melt infiltrated (MI) SiC/SiC
composites for gas turbine applications“. In: DER Peer Review for
Microturbine and Industrial Gas Turbines Programs, Fairfax, VA, Mar
(2002), S. 12–14.
[25] E. Fitzer und L. M. Manocha. Carbon reinforcements and carbon/carbon
composites. Springer Science+Business Media, 2012.
[26] L. M. Manocha, O. P. Bahl und Y. K. Singh.
”
Mechanical behaviour of
carbon-carbon composites made with surface treated carbon fibers“. In:
Carbon 27.3 (1989), S. 381–387.
[27] L. M. Manocha u. a.
”
Effect of carbon fiber surface-treatment on
mechanical properties of C/C composites“. In: Carbon 26.3 (1988),
S. 333–337.
[28] J. Schulte-Fischedick u. a.
”
The crack evolution on the atomistic scale
during the pyrolysis of carbon fibre reinforced plastics to carbon/carbon
composites“. In: Composites Part A: Applied Science and Manufacturing
38.10 (2007), S. 2237–2244.
[29] J. Schulte-Fischedick u. a.
”
Crack microstructure during the
carbonization of carbon fiber reinforced plastics to carbon/carbon
compsites“. In: Proceedings of the 12th International Conference on
Composite Materials, Paris, France. 1999.
[30] J. Schulte-Fischedick.
”
Die Entstehung des Rissmusters wa¨hrend der
Pyrolyse von CFK zur Herstellung von C/C-Werkstoffen“. Dissertation.
Universita¨t Stuttgart, 2006.
[31] R. W. Hertzberg. Deformation and fracture mechanics of engineering
Materials. John Wiley und Sons, Inc., 1996.
[32] D. Gross und T. Seelig. Bruchmechanik. Springer Science+Business
Media, 2011.
[33] C. E. Inglis.
”
Stresses in a plate due to the presence of cracks and sharp
corners“. In: Spie Milestone series MS 137 (1997), S. 3–17.
[34] W. D. Pilkey und D. F. Pilkey. Peterson’s stress concentration factors.
John Wiley und Sons, Inc., 2008.
[35] A. A. Griffith.
”
The phenomena of rupture and flow in solids“. In:
Philosophical transactions of the royal society of london. Series A,
containing papers of a mathematical or physical character 221 (1921),
S. 163–198.
[36] N. Perez. Fracture Mechanics. Springer US, 2004.
154
Literatur
[37] B. McGinty. Griffith’s Energy Release Rate.
http://www.fracturemechanics.org/griffith.html, (Stand: 27. Januar
2017).
[38] A. C. Fischer-Cripps. Introduction to Contact Mechanics. Springer
Science+Business Media, 2007.
[39] G. R. Irwin.
”
Analysis of Stresses and Strains Near the End of a Crack
Traversing a Plate“. In: J. Appl. Mech. 24 (1957).
[40] L. P. Pook.
”
A 50-year retrospective review of three-dimensional effects
at cracks and sharp notches“. In: Fatigue & Fracture of Engineering
Materials & Structures 36.8 (2013), S. 699–723.
[41] M. G. R. Sause. Identification of failure mechanisms in hybrid materials
utilizing pattern recognition techniques applied to acoustic emission
signals. mbv-Verlag, 2010. isbn: 978-3-86664-889-0.
[42] Xian-Kui Zhu und James A Joyce.
”
Review of fracture toughness (G, K,
J, CTOD, CTOA) testing and standardization“. In: Engineering Fracture
Mechanics 85 (2012), S. 1–46.
[43] P. Morgan. Carbon fibers and their composites. Boca Raton, Fla. USA,
ISBN : 0-8247-0983-7. 2005.
[44] J. C. Simitzis und S. K. Soulis. In: Handbook of Thermoplastics.
Hrsg. von O. Olabisi und K. Adewale. 2. Aufl. CRC Press, 2016. Kap. 4:
Polyacrylonitrile, S. 139–169.
[45] Freie Universita¨t Berlin. Kunststoffe zum Kennenlernen: Polyacrylnitril.
http://www.chemie.fu-berlin.de/chemistry/kunststoffe/acryl.htm,
(Stand: 27. Januar 2017). 2000.
[46] C. Kunzmann, J. Moosburger-Will und S. Horn.
”
Microscopic
investigation of the micro-structure of fibrils of technical polyacrylonitrile
fibers seperated by ultrasonic etching“. In: Proceedings of the 20th
International Conference on Composite Materials, Copenhagen,
Denmark. 2015.
[47] Q. Wang u. a.
”
Fibrils separated from polyacrylonitrile fiber by
ultrasonic etching in dimethylsulphoxide solution“. In: Journal of
Polymer Science Part B: Polymer Physics 48.5 (2010), S. 617–619.
[48] Z. Bashir.
”
A critical review of the stabilisation of polyacrylonitrile“. In:
Carbon 29.8 (1991), S. 1081–1090.
[49] M. S. A. Rahaman, A. F. Ismail und A. Mustafa.
”
A review of heat
treatment on polyacrylonitrile fiber“. In: Polymer Degradation and
Stability 92.8 (2007), S. 1421–1432.
[50] SGL Group. PANOX, Oxidierte PAN-Fasern.
http://www.sglgroup.com/cms/ common/downloads/products/product-
groups/cf/oxidized-
fiber/PANOX Die thermisch stabilisierte Textilfaser d.pdf, (Stand:
27. Januar 2017). Datenblatt. 2016.
155
Literatur
[51] J. W. Johnson, J. R. Marjoram und P. G. Rose.
”
Stress graphitization of
polyacrylonitrile based carbon fibre“. In: Nature 221 (1969), S. 357–358.
[52] L. Tang und J. L. Kardos.
”
A review of methods for improving the
interfacial adhesion between carbon fiber and polymer matrix“. In:
Polymer composites 18.1 (1997), S. 100–113.
[53] L. T. Drzal, M. J. Rich und P. F. Lloyd.
”
Adhesion of graphite fibers to
epoxy matrices: I. The role of fiber surface treatment“. In: The Journal
of Adhesion 16.1 (1983), S. 1–30.
[54] J. Ja¨ger.
”
Aspekte der Faser-Matrix-Wechselwirkung in
carbonfaserversta¨rkten Polymeren“. Dissertation. Universita¨t Augsburg,
2014.
[55] K. Tsutsumi, S. Ishida und K. Shibata.
”
Determination of the surface
free energy of modified carbon fibers and its relation to the work of
adhesion“. In: Colloid and Polymer Science 268.1 (1990), S. 31–37.
[56] Erich Fitzer, Nadja Popovska und Hans-Peter Rensch.
”
Anodic oxidation
of carbon fibres in diammonium hydrogen phosphate solution“. In: The
Journal of Adhesion 36.2-3 (1991), S. 139–149.
[57] L.T. Drzal.
”
The role of the fiber-matrix interphase on composite
properties“. In: Vacuum 41.7 (1990), S. 1615 –1618.
[58] Z. Li u. a.
”
Influence of surface properties on the interfacial adhesion in
carbon fiber/epoxy composites“. In: Surface and Interface Analysis 46.1
(2014), S. 16–23.
[59] A. Bismarck u. a.
”
Surface properties of PAN-based carbon fibers tuned
by anodic oxidation in different alkaline electrolyte systems“. In: Applied
Surface Science 143.1 (1999), S. 45–55.
[60] DJ Schiffrin.
”
The electrochemistry of oxygen“. In: Electrochemistry 8
(1983), S. 126–170.
[61] James Patrick Hoare.
”
Electrochemistry of oxygen“. In: (1968).
[62] A Fukunaga, S Ueda und M Nagumo.
”
Anodic surface oxidation
mechanisms of PAN-based and pitch-based carbon fibres“. In: Journal of
materials science 34.12 (1999), S. 2851–2854.
[63] X. Qian u. a.
”
Effect of ammonium-salt solutions on the surface
properties of carbon fibers in electrochemical anodic oxidation“. In:
Applied Surface Science 259 (2012), S. 238–244.
[64] Tiejun Wang und Peter MA Sherwood.
”
X-ray photoelectron
spectroscopic studies of carbon fiber surfaces. 17. Interfacial interactions
between phenolic resin and carbon fibers electrochemically oxidized in
nitric acid and phosphoric acid solutions, and their effect on oxidation
behavior“. In: Chemistry of materials 6.6 (1994), S. 788–795.
156
Literatur
[65] Tiejun Wang und Peter MA Sherwood.
”
X-ray Photoelectron
Spectroscopic Studies of Carbon Fiber Surfaces. 18. Interfacial
Interactions between Phenolic Resin and Carbon Fiber Electrochemically
Oxidized in Ammonium Carbonate Solution and Their Effect on
Oxidation Behavior“. In: Chemistry of materials 7.5 (1995),
S. 1020–1030.
[66] W. P. Hoffman u. a.
”
The surface topography of non-shear treated pitch
and PAN carbon fibers as viewed by the STM“. In: Journal of Materials
Research 6.08 (1991), S. 1685–1694.
[67] E. Fitzer.
”
Pan-based carbon fibers—present state and trend of the
technology from the viewpoint of possibilities and limits to influence and
to control the fiber properties by the process parameters“. In: Carbon
27.5 (1989), S. 621–645.
[68] S. C. Bennett.
”
Strength-structure relationships in carbon fibers“.
Dissertation. University of Leeds, 1976.
[69] S. Chand.
”
Review carbon fibers for composites“. In: Journal of
Materials Science 35.6 (2000), S. 1303–1313.
[70] R. Weiß. In: Ceramic matrix composites: fiber reinforced ceramics and
their applications. Hrsg. von W. Krenkel. John Wiley & Sons, 2008.
Kap. 4: Carbon/Carbons and Their Industrial Applications, S. 69–113.
[71] R. Steinhilper und F. Rieg. Handbuch Konstruktion. Carl Hanser Verlag
GmbH Co. KG, 2012.
[72] R. Danzer u. a.
”
Fracture of ceramics“. In: Advanced engineering
materials 10.4 (2008), S. 275–298.
[73] W. Krenkel, Hrsg. Ceramic matrix composites: fiber reinforced ceramics
and their applications. John Wiley & Sons, 2008.
[74] W. Tu, F. F. Lange und A. G. Evans.
”
Concept for a Damage-Tolerant
Ceramic Composite with “Strong” Interfaces“. In: Journal of the
American Ceramic Society 79.2 (1996), S. 417–424.
[75] M. He, A. G. Evans und J. W. Hutchinson.
”
Crack deflection at an
interface between dissimilar elastic materials: role of residual stresses“.
In: International Journal of Solids and Structures 31.24 (1994),
S. 3443–3455.
[76] M. He und J. W. Hutchinson.
”
Crack deflection at an interface between
dissimilar elastic materials“. In: International Journal of Solids and
Structures 25.9 (1989), S. 1053–1067.
[77] D. Koch. In: Ceramic matrix composites: fiber reinforced ceramics and
their applications. Hrsg. von W. Krenkel. John Wiley & Sons, 2008.
Kap. 10: Microstructural Modeling and Thermomechanical Properties,
S. 231–261.
157
Literatur
[78] K. G. Dassios.
”
A review of the pull-out mechanism in the fracture of
brittle-matrix fibre-reinforced composites“. In: Advanced Composites
Letters 16.1 (2007), S. 17–24.
[79] R. Naslain, F. Langlais und R. Fedou.
”
The CVI-processing of ceramic
matrix composites“. In: Le Journal de Physique Colloques 50.C5 (1989),
S. C5–191.
[80] G. Ziegler, I. Richter und D. Suttor.
”
Fiber-reinforced composites with
polymer-derived matrix: processing, matrix formation and properties“.
In: Composites Part A: Applied Science and Manufacturing 30.4 (1999),
S. 411–417.
[81] R. Riedel u. a.
”
Silicon-based polymer-derived ceramics: synthesis
properties and applications-a review dedicated to Prof. Dr. Fritz
Aldinger on the occasion of his 65th birthday“. In: Journal of the
Ceramic Society of Japan 114.1330 (2006), S. 425–444.
[82] P. Colombo u. a.
”
Polymer-derived ceramics: 40 years of research and
innovation in advanced ceramics“. In: Journal of the American Ceramic
Society 93.7 (2010), S. 1805–1837.
[83] P. Greil.
”
Polymer derived engineering ceramics“. In: Advanced
engineering materials 2.6 (2000), S. 339–348.
[84] M. Patel u. a.
”
High temperature C/C-SiC composite by liquid silicon
infiltration: a literature review“. In: Bulletin of Materials Science 35.1
(2012), S. 63–73.
[85] B. Heidenreich. In: Ceramic matrix composites: fiber reinforced ceramics
and their applications. Hrsg. von W. Krenkel. John Wiley & Sons, 2008.
Kap. 5: Melt Infiltration Process, S. 113–141.
[86] W. Krenkel.
”
Design of ceramic Brake Pads and Disks“. In: Proceedings
of the 26th Annual Conference on Composites, Advanced Ceramics,
Materials and Structures-A: Ceramic Engineering and Science
Proceedings. Bd. 23. 2009, S. 319.
[87] B. Heidenreich.
”
Carbon fibre reinforced SiC materials based on melt
infiltration“. In: Proceedings of the 6th International Conference on High
Temperature Ceramic Matrix Composites HTCMC 6, New Delhi, India.
2007.
[88] E. Fitzer, K. H. Geigl und W. Hu¨ttner.
”
The influence of carbon fibre
surface treatment on the mechanical properties of carbon/carbon
composites“. In: Carbon 18.4 (1980), S. 265–270.
[89] F. Gao, J. W. Patrick und A. Walker.
”
The characterisation of cracks
and voids in two-dimensional carbon-carbon composites“. In: Carbon
31.1 (1993), S. 103–108.
[90] D. Briggs und J. T. Grant. Surface Analysis by Auger and X-Ray
Photoelectron Spectroscopy. IM Publications und SurfaceSpectra Limited,
2003.
158
Literatur
[91] H. Hertz.
”
Ueber einen Einfluss des ultravioletten Lichtes auf die
electrische Entladung“. In: Annalen der Physik 267.8 (1887),
S. 983–1000.
[92] W. Hallwachs.
”
U¨ber den Einfluss des Lichts auf elektrostatisch geladene
Ko¨rper“. In: Annalen der Physik 269.2 (1888), S. 301–312.
[93] A. Einstein.
”
U¨ber einen die Erzeugung und Verwandlung des Lichtes
betreffenden heuristischen Gesichtspunk“. In: Annalen der Physik 322.17
(1905).
[94] B. J. Zimmermann.
”
Epitaktisches Wachstum und Charakterisierung
ultradu¨nner Eisenoxidschichten auf Magnesiumoxid(001)“. Dissertation.
Universita¨t Osnabru¨ck, 2010.
[95] T. Koopman.
”
U¨ber die Zuordnung von Wellenfunktionen und
Eigenwerten zu den einzelnen Elektronen eines Atoms“. In: Physica 1.1-6
(1934), S. 104–113.
[96] D. A. Shirley.
”
High-Resolution X-Ray Photoemission Spectrum of the
Valence Bands of Gold“. In: Physical Review B 5.2 (1972).
[97] M. Ra¨kers.
”
An x-ray spectroscopic study of novel materials for
electronic applications“. Dissertation. Universita¨t Osnabru¨ck, 2009.
[98] R.I.R Blyth u. a.
”
XPS studies of graphite electrode materials for lithium
ion batteries“. In: Applied Surface Science 167.1–2 (2000), S. 99–106.
[99] R. Haerle u. a.
”
sp 2/s p 3 hybridization ratio in amorphous carbon from
C 1 s core-level shifts: X-ray photoelectron spectroscopy and
first-principles calculation“. In: Physical Review B 65.4 (2001), S. 045101.
[100] A. V. Naumkin u. a. NIST X-ray Photoelectron Spectroscopy Database.
http://srdata.nist.gov/xps/Default.aspx, (Stand: 27. Januar 2017). 2012.
[101] A. Proctor und P. M. A. Sherwood.
”
X-ray photoelectron spectroscopic
studies of carbon fibre surfaces. I. carbon fibre spectra and the effects of
heat treatment“. In: Journal of electron spectroscopy and related
phenomena 27.1 (1982), S. 39–56.
[102] P. Auger. Sur les rayons beta secondaires prodiuts dans un gaz par des
rayons x. Gauthier-Villars, 1925.
[103] L. Meitner.
”
Die γ-Strahlung der Actiniumreihe und der Nachweis, daß
die γ-Strahlen erst nach erfolgtem Atomzerfall emittiert werden“. In:
Zeitschrift fu¨r Physik 34.1 (1925).
[104] C. J. Powell.
”
Cross sections for ionization of inner-shell electrons by
electrons“. In: Reviews of Modern Physics 48.1 (1976), S. 33.
[105] R. R. Rye u. a.
”
Chemical-state effects in Auger electron spectroscopy“.
In: J. Chem. Phys. 69.4 (1978), S. 1504–1512.
[106] R. R. Rye u. a.
”
Chemical Information in Auger Spectroscopyy“. In: Ind.
Eng. Chem. Prod. Res. Dev 18.1 (1979).
159
Literatur
[107] D. E. Ramaker.
”
Bonding information from Auger spectroscopy“. In:
Applications of Surface Science 21.1 (1985), S. 243–267.
[108] D. E. Ramaker.
”
Chemical effects in the carbon KVV Auger line
shapes“. In: Journal of Vacuum Science and Technology A 7.3 (1989),
S. 1614–1622.
[109] H. J. Steffen, C. D. Roux und J. W. Rabalais D. Marton.
”
Auger-electron-spectroscopy analysis of chemical states in
ion-beam-deposited carbon layers on graphite“. In: Physical Review B
44.8 (1991).
[110] B. Lesiak u. a.
”
Analysis of the Auger KLL spectra of carbon by the
pattern recognition method“. In: Surface and Interface Analysis 8.3
(1986), S. 121–126.
[111] M. Schreck u. a.
”
Diamond nucleation on iridium: Local variations of
structure and density within the BEN layer“. In: Diamond and Related
Materials 18.2 (2009), S. 107–112.
[112] S. Craig, G. L. Harding und R.Payling.
”
Auger lineshape analysis of
carbon bonding in sputtered metal-carbon thin films“. In: Surface
Science 124.2-3 (1983), S. 591–601.
[113] A. A. Galuska, H. H. Madden und R.E. Allred.
”
Electron spectroscopy of
graphite, graphite oxide and amorphous carbon“. In: Applied Surface
Science 32.3 (1988), S. 253–272.
[114] B. N. J. Persson u. a.
”
On the nature of surface roughness with
application to contact mechanics, sealing, rubber friction and adhesion“.
In: Journal of Physics: Condensed Matter 17.1 (2005), R1.
[115] B. N. J. Persson und E. Tosatti.
”
The effect of surface roughness on the
adhesion of elastic solids“. In: The Journal of Chemical Physics 115.12
(2001), S. 5597–5610.
[116] B. N. J. Persson.
”
Elastoplastic contact between randomly rough
surfaces“. In: Physical Review Letters 87.11 (2001), S. 116101.
[117] J. Ja¨ger, J. Moosburger-Will und S. Horn.
”
Determination of
nano-roughness of carbon fibers by atomic force microscopy“. In: Journal
of Materials Science 48.19 (2013), S. 6803–6810.
[118] F. El Feninat u. a.
”
Quantitative assessment of surface roughness as
measured by AFM: application to polished human dentin“. In: Applied
surface science 183.3 (2001), S. 205–215.
[119] C. E. Shannon.
”
Communication in the presence of noise“. In:
Proceedings of the IRE 37.1 (1949), S. 10–21.
[120] R. B. Blackman und J. W. Tukey.
”
The measurement of power spectra
from the point of view of communications engineering—Part II“. In: Bell
System Technical Journal, The 37.2 (1958), S. 485–569.
160
Literatur
[121] P. H. C. Eilers.
”
Parametric time warping“. In: Analytical chemistry 76.2
(2004), S. 404–411.
[122] P. H. C Eilers und H. F. M. Boelens.
”
Baseline correction with
asymmetric least squares smoothing“. In: Leiden University Medical
Centre Report (2005).
[123] P. Wright u. a.
”
Ultra High Resolution Computed Tomography of
Damage in Notched Carbon Fiber—Epoxy Composites“. In: Journal of
Composite Materials 42.19 (2008), S. 1993–2002.
[124] A. E. Scott, M. Mavrogordato und P. Wright.
”
In situ fibre fracture
measurement in carbon–epoxy laminates using high resolution computed
tomography“. In: Composites Science and Technology 71.12 (2011),
S. 1471 –1477.
[125] J. M . Hausherr u. a.
”
Material characterisation of C/SiC: Comparison of
computed-tomography and scanning electron microscopy“. In:
Proceedings of the Conference on Damage in Composite Materials. 2006.
[126] S. Kalafat, A. Zelenyak und M. G. R. Sause.
”
In-situ monitoring of
composite failure by computing tomography and acoustic Emission“. In:
Proceedings of the 20th International Conference on Composite
Materials, Copenhagen, Denmark. 2015.
[127] W. C. Scarfe, A. G. Farman und P. Sukovic.
”
Clinical applications of
cone-beam computed tomography in dental practice“. In:
Journal-Canadian Dental Association 72.1 (2006), S. 75.
[128] A. Reinhold. Nanofocus x-ray tube.
https://www.google.com/patents/US20080089484 (Stand: 27. Januar
2017). US Patent App. 11/593,636. 2008.
[129] General Electric Company. Nanofocus X-ray tube. http://www.ge-
mcs.com/en/online-learning-center/nanofocus-x-ray-tube.html, (Stand:
27. Januar 2017).
[130] W. Demtro¨der. Experimentalphysik III. Springer-Verlag Berlin, 2005.
[131] H. S. Park, Y. E. Chung und J. K. Seo.
”
Computed tomographic
beam-hardening artefacts: mathematical characterization and analysis“.
In: Philosophical Transactions of the Royal Society of London A:
Mathematical, Physical and Engineering Sciences 373.2043 (2015),
S. 20140388.
[132] R. A. Brooks und G. Di Chiro.
”
Beam hardening in x-ray reconstructive
tomography“. In: Physics in medicine and biology 21.3 (1976), S. 390.
[133] L. A. Feldkamp, L. C. Davis und J. W. Kress.
”
Practical cone-beam
algorithm“. In: J. Opt. Soc. Am. A 1.6 (1984), S. 612–619.
[134] J. Radon.
”
Uber die Bestimmung von Funktionen durch ihre
Integralwerte langs gewissez Mannigfaltigheiten, Ber“. In: Verh. Sachs.
Akad. Wiss. Leipzig, Math. Phys. Klass 69 (1917).
161
Literatur
[135] R. N. Bracewell.
”
Strip integration in radio astronomy“. In: Australian
Journal of Physics 9.2 (1956), S. 198–217.
[136] C. A. Schneider, W. S. Rasband, K. W. Eliceiri u. a.
”
NIH Image to
ImageJ: 25 years of image analysis“. In: Nat methods 9.7 (2012),
S. 671–675.
[137] Michael D Abra`moff, Paulo J Magalha˜es und Sunanda J Ram.
”
Image
processing with ImageJ“. In: Biophotonics international 11.7 (2004),
S. 36–42.
[138] N. Otsu.
”
A threshold selection method from gray-level histograms“. In:
Automatica 11.285-296 (1975), S. 23–27.
[139] W. Rasband. Voxel Counter.
http://rsb.info.nih.gov/ij/plugins/voxel-counter.html, (Stand: 27. Januar
2017).
[140] C. DiFrancia, T. C. Ward und R. O. Claus.
”
The single-fibre pull-out
test. 1: Review and interpretation“. In: Composites Part A: Applied
Science and Manufacturing 27.8 (1996), S. 597 –612.
[141] B. Yavin u. a.
”
Continuous monitoring of the fragmentation phenomenon
in single fiber composite materials“. In: Polymer Composites 12.6 (1991),
S. 436–446.
[142] B. Miller, P. Muri und L. Rebenfeld.
”
A microbond method for
determination of the shear strength of a fiber/resin interface“. In:
Composites Science and Technology 28.1 (1987), S. 17 –32.
[143] D. B Marshall.
”
An Indentation Method for Measuring Matrix-Fiber
Frictional Stresses in Ceramic Composites“. In: Journal of the American
Ceramic Society 67.12 (1984), S. C–259.
[144] M. Greisel u. a.
”
Influence of residual thermal stress in carbon fiber
reinforced thermoplastic composites on the fiber-matrix interaction
evaluated by single-fiber push-out tests“. In: Proceeding of the 16th
European Conference on Composite Materials, Seville, Spain. 2014.
[145] W. M. Mu¨ller.
”
Faser-Matrix-Anbindung in keramischen
Faserverbundwerkstoffen: Einzelfaser-Push-out-Untersuchungen und
Entwicklung einer Siliziumoxycarbid-Faserbeschichtung“. Dissertation.
Universita¨t Augsburg, 2014.
[146] H. H. Finkelnburg. La¨ppen. Springer Berlin Heidelberg, 1951. isbn:
978-3-642-87265-5.
[147] R. J. Kerans und T. A. Parthasarathy.
”
Theoretical analysis of the fiber
pullout and pushout tests“. In: Journal of the American Ceramic Society
74.7 (1991), S. 1585–1596.
[148] T. A. Parthasarathy, P. D. Jero und R. J. Kerans.
”
Extraction of
interface properties from a fiber push-out test“. In: Scripta metallurgica
et materialia 25.11 (1991), S. 2457–2462.
162
Literatur
[149] W.M. Mueller u. a.
”
Quantification of crack area in ceramic matrix
composites at single-fiber push-out testing and influence of pyrocarbon
fiber coating thickness on interfacial fracture toughness“. In: Journal of
the European Ceramic Society 35.11 (2015), S. 2981–2989.
[150] J. Jaeger u. a.
”
Influence of plastic deformation on single-fiber push-out
tests of carbon fiber reinforced epoxy resin“. In: Composites Part A:
Applied Science and Manufacturing 71 (2015), S. 157–167.
[151] M. Kuntz und G. Grathwohl.
”
Advanced Evaluation of Push-In Data for
the Assessment of Fiber Reinforced Ceramic Matrix Composites“. In:
Advanced Engineering Materials 3.6 (2001), S. 371–379.
[152] W. M. Mueller u. a.
”
Microscopic analysis of single-fiber push-out tests
on ceramic matrix composites performed with Berkovich and flat-end
indenter and evaluation of interfacial fracture toughness“. In: Journal of
the European Ceramic Society 33.2 (2013), S. 441–451.
[153] M. Greisel u. a.
”
Influence of residual thermal stress in carbon
fiber-reinforced thermoplastic composites on interfacial fracture
toughness evaluated by cyclic single-fiber push-out tests“. In: Composites
Part A: Applied Science and Manufacturing 66 (2014), S. 117–127.
[154] G. N. Morscher, J. Martinez-Fernandez und M. J. Purdy.
”
Determination
of Interfacial Properties Using a Single-Fiber Microcomposite Test“. In:
Journal of the American Ceramic Society 79.4 (1996), S. 1083–1091.
[155] G. N. Morscher und A. L. Gyekenyesi.
”
The velocity and attenuation of
acoustic emission waves in SiC/SiC composites loaded in tension“. In:
Composites Science and Technology 62.9 (2002), S. 1171–1180.
[156] G. N. Morscher, H. M. Yun und J. A. DiCarlo.
”
In-Plane Cracking
Behavior and Ultimate Strength for 2D Woven and Braided
Melt-Infiltrated SiC/SiC Composites Tensile Loaded in Off-Axis Fiber
Directions“. In: Journal of the American Ceramic Society 90.10 (2007),
S. 3185–3193.
[157] A. M. Zelenyak, M. A. Hamstad und M. G. R Sause.
”
Finite Element
Modeling of Acoustic Emission Signal Propagation with Various Shaped
Waveguides“. In: Proceedings of the 31st Conference of the European
Working Group on Acoustic Emission (EWGAE), Dresden, Germany.
2014, S. 3–5.
[158] B. R. Tittmann und C. E. Yen.
”
Acoustic emission technique for
monitoring the pyrolysis of composites for process control“. In:
Ultrasonics 48.6 (2008), S. 621–630.
[159] J. L. Rose. Ultrasonic Waves in Solid Media. United Kingdom, ISBN:
0521548896. 1999.
[160] M. G. R. Sause. Fiber reinforced composites: In-situ monitoring. Springer
Science+Business Media, 2016. isbn: 978-3-319-30953-8.
163
Literatur
[161] M. G. R. Sause, F. Haider und S. Horn.
”
Quantification of metallic
coating failure on carbon fiber reinforced plastics using acoustic
emission“. In: Surface and Coatings Technology 204.3 (2009), S. 300–308.
[162] M. G. R. Sause und S. Horn.
”
Simulation of acoustic emission in planar
carbon fiber reinforced plastic specimens“. In: Journal of Nondestructive
Evaluation 29.2 (2010), S. 123–142.
[163] M. G. R Sause und S. Richler.
”
Finite Element Modelling of Cracks as
Acoustic Emission Sources“. In: Journal of Nondestructive Evaluation
34.1 (2015), S. 1–13.
[164] M. Ohtsu und K. Ono.
”
The generalized theory and source
representations of acoustic emission“. In: Journal of acoustic emission 5
(1986), S. 124–133.
[165] M. V. Lysak.
”
Development of the theory of acoustic emission by
propagating cracks in terms of fracture mechanics“. In: Engineering
fracture mechanics 55.3 (1996), S. 443–452.
[166] P. D. Wilcox u. a.
”
Progress towards a forward model of the complete
acoustic emission process“. In: Advanced Materials Research. Bd. 13.
Trans Tech Publ. 2006, S. 69–76.
[167] M. A. Hamstad, A. O’Gallagher und J. Gary.
”
Modeling of buried
monopole and dipole sources of acoustic emission with a finite element
technique“. In: Journal of acoustic emission 17.3-4 (1999), S. 97–110.
[168] P. Hora und O. Cˇervena´.
”
Acoustic emission source modeling“. In:
Applied and Computational Mechanics 4.1 (2010), S. 25–36.
[169] C. B. Scruby.
”
Quantitative acoustic emission techniques“. In:
Nondestructive Testing 8 (1984).
[170] L. J. W. S. Rayleigh.
”
On waves propagated along the plane surface of
an elastic solid“. In: Proceedings of the London Mathematical Society
17.4 (1885), S. 4–11.
[171] H. Lamb.
”
On waves in an elastic plate“. In: Proceedings of the Royal
Society of London. Series A, Containing papers of a mathematical and
physical character (1917), S. 114–128.
[172] F. Honarvar u. a.
”
Wave propagation in transversely isotropic cylinders“.
In: International journal of solids and structures 44.16 (2007),
S. 5236–5246.
[173] A. Marzani.
”
Time–transient response for ultrasonic guided waves
propagating in damped cylinders“. In: International Journal of Solids
and Structures 45.25 (2008), S. 6347–6368.
[174] J. N. Barshinger und J. L. Rose.
”
Guided wave propagation in an elastic
hollow cylinder coated with a viscoelastic material“. In: Ultrasonics,
Ferroelectrics, and Frequency Control, IEEE Transactions on 51.11
(2004), S. 1547–1556.
164
Literatur
[175] H. Nishino u. a.
”
Modal analysis of hollow cylindrical guided waves and
applications“. In: Japanese Journal of Applied Physics 40.1R (2001),
S. 364.
[176] MISTRAS Group Inc. USB AE Node, Product Bulletin.
http://www.mistrasgroup.com/products/company/Publications/-
2$Acoustic Emission/USB AE Node.pdf, (Stand: 27. Januar 2017).
Datenblatt. 2013.
[177] R. Unntho´rsson. Hit Detection and Determination in AE Bursts.
INTECH Open Access Publisher, 2013.
[178] MISTRAS Group Inc. WD sensor: Wideband differential sensor, Product
Data Sheet.
http://www.physicalacoustics.com/content/literature/sensors/Model WD.pdf,
(Stand: 27. Januar 2017). Datenblatt. 2011.
[179] A. M. Zelenyak, M. A. Hamstad und M. G. R. Sause.
”
Modeling of
Acoustic Emission Signal Propagation in Waveguides“. In: Sensors 15.5
(2015), S. 11805–11822.
[180] M. G. R. Sause u. a.
”
Pattern recognition approach to identify natural
clusters of acoustic emission signals“. In: Pattern Recognition Letters
33.1 (2012), S. 17–23.
[181] J. MacQueen u. a.
”
Some methods for classification and analysis of
multivariate observations“. In: Proceedings of the fifth Berkeley
symposium on mathematical statistics and probability. Bd. 1. Oakland,
CA, USA. 1967, S. 281–297.
[182] S. P Lloyd.
”
Least squares quantization in PCM“. In: Information
Theory, IEEE Transactions on 28.2 (1982), S. 129–137.
[183] E. W. Forgy.
”
Cluster analysis of multivariate data: efficiency versus
interpretability of classifications“. In: Biometrics 21 (1965), S. 768–769.
[184] J. T Tou.
”
DYNOC—A dynamic optimal cluster-seeking technique“. In:
International Journal of Computer & Information Sciences 8.6 (1979),
S. 541–547.
[185] D. L. Davies und D. W Bouldin.
”
A cluster separation measure“. In:
Pattern Analysis and Machine Intelligence, IEEE Transactions on
PAMI-1.2 (1979), S. 224–227.
[186] P. J. Rousseeuw.
”
Silhouettes: a graphical aid to the interpretation and
validation of cluster analysis“. In: Journal of computational and applied
mathematics 20 (1987), S. 53–65.
[187] L. Hubert und P. Arabie.
”
Comparing partitions“. In: Journal of
classification 2.1 (1985), S. 193–218.
[188] S. Gu¨nter und H. Bunke.
”
Validation indices for graph clustering“. In:
Pattern Recognition Letters 24.8 (2003), S. 1107–1113.
165
Literatur
[189] C. Nietzold u. a.
”
Functional group quantification on epoxy surfaces by
chemical derivatization (CD)-XPS“. In: Surface and Interface Analysis
46.10-11 (2014), S. 668–672.
[190] F. Tuinstra und J. L. Koenig.
”
Characterization of graphite fiber surfaces
with Raman spectroscopy“. In: Journal of Composite Materials 4.4
(1970), S. 492–499.
[191] Y. Huang und R. J. Young.
”
Effect of fibre microstructure upon the
modulus of PAN-and pitch-based carbon fibres“. In: Carbon 33.2 (1995),
S. 97–107.
[192] J. W. Kirchner.
”
Aliasing in 1/ f α noise spectra: Origins, consequences,
and remedies“. In: Physical Review E 71.6 (2005), S. 066110.
[193] E. Shim, J. O. Park und M. Srinivasarao.
”
Forced coating of
polypropylene fibers with non-wetting fluids: The scaling of the film
thickness“. In: Modern Physics Letters B 22.22 (2008), S. 2043–2053.
[194] C. H. Park und L. Woo.
”
Modeling void formation and unsaturated flow
in liquid composite molding processes: a survey and review“. In: Journal
of reinforced plastics and composites 30.11 (2011), S. 957–977.
[195] V. Rohatgi, N. Patel und L. J. Lee.
”
Experimental investigation of
flow-induced microvoids during impregnation of unidirectional stitched
fiberglass mat“. In: Polymer Composites 17.2 (1996), S. 161–170.
[196] D. York.
”
Least-squares fitting of a straight line“. In: Canadian Journal
of Physics 44.5 (1966), S. 1079–1086.
[197] D. York u. a.
”
Unified equations for the slope, intercept, and standard
errors of the best straight line“. In: American Journal of Physics 72.3
(2004), S. 367–375.
[198] Hexcel. HexFlow RTM-6 Product Data.
http://www.hexcel.com/Resources/DataSheets/RTM-Data-
Sheets/RTM6 global.pdf, (Stand: 27. Januar 2017).
Datenblatt.
[199] J. Robertson.
”
Amorphous carbon“. In: Advances in Physics 35.4 (1986),
S. 317–374.
[200] S. J. A. Haug, W. M. Mueller und S. Horn.
”
Influence of carbon-fiber
surface treatment on the properties of CFRC Materials“. In: Proceedings
of the 20th International Conference on Composite Materials,
Copenhagen, Denmark. 2015.
[201] K. B. Broberg. Cracks and Fracture. San Diego USA, ISBN:
978-0-12-134130-5. 1999.
[202] K. B. Broberg.
”
Constant velocity crack propagation––dependence on
remote load“. In: International Journal of Solids and Structures 39.26
(2002), S. 6403–6410.
166
Literatur
[203] J. Lambros und A. J. Rosakis.
”
Shear dominated transonic interfacial
crack growth in a bimaterial-I. Experimental observations“. In: Journal
of the Mechanics and Physics of Solids 43.2 (1995), S. 169–188.
[204] C. Liu, J. Lambros und A. J. Rosakis.
”
Highly transient elastodynamic
crack growth in a bimaterial interface: higher order asymptotic analysis
and optical experiments“. In: Journal of the Mechanics and Physics of
Solids 41.12 (1993), S. 1887–1954.
[205] C. Liu, Y. Huang und A. J. Rosakis.
”
Shear dominated transonic
interfacial crack growth in a bimaterial I-II. Asymptotic fields and
favorable velocity regimes“. In: Journal of the Mechanics and Physics of
Solids 43.2 (1995), S. 189–206.
[206] S. J. A. Haug u. a.
”
Fiber-Matrix Adhesion in CFRC Greenbodies and its
Influence on Microcrack Formation during the Carbonization Process“.
In: Proceedings of the 9th International Conference on High Temperaure
Ceramic Matrix Composites, Toronto, Cananda. 2016.
167
Danksagungen
Zum Abschluss meiner Dissertation mo¨chte ich mich bei allen bedanken, die zum
Gelingen dieser Arbeit beigetragen haben:
• Mein besonderer Dank gilt Herrn Prof. Dr. S. Horn, der mir die Promotion
am Lehrstuhl fu¨r Experimentalphysik II ermo¨glicht und durch zahlreiche
anregende Vorschla¨ge die Arbeit stets vorangetrieben hat. Die intensiven
wissenschaftlichen Diskussionen haben wichtige Impulse fu¨r das Vorankom-
men der vorliegenden Arbeit geliefert.
• Besonders bedanken mo¨chte ich mich auch bei meinem Betreuer Dr. Wolf-
gang Mu¨ller fu¨r die engagierte und umfassende Unterstu¨tzung wa¨hrend des
gesamten Verlaufs meiner Promotion. Insbesondere mo¨chte ich mich bei
Wolfgang dafu¨r bedanken, dass er mir stets geholfen hat fokussiert zu blei-
ben und das Ziel dieser Arbeit nicht aus den Augen zu verlieren.
• Bei Herrn Prof. Dr. M. Heine mo¨chte ich mich fu¨r die Erstellung des Zweit-
gutachtens bedanken.
• Dem Projektpartner SGL Carbon GmbH mo¨chte ich fu¨r die Finanzierung
des Projekts, in dessen Rahmen die vorliegenden Arbeit entstanden ist, be-
danken. Insbesondere danke ich Herrn Dr. A. Kienzle fu¨r die angeregten
wissenschaftlichen Diskussionen der Ergebnisse wa¨hrend zahlreicher Mee-
tings und Frau I. Kra¨tschmer fu¨r die Unterstu¨tzung bei der Herstellung des
Probenmaterials.
• Bei Prof. Dr. Markus Sause mo¨chte ich mich fu¨r die umfangreiche Un-
terstu¨tzung bei allen Fragestellungen und Problemen rund um die Schal-
lemissionsanalyse und daru¨ber hinaus bedanken. Ohne seine wertvollen
Ratschla¨ge und Hilfestellungen wa¨ren die Ergebnisse dieser Analyse in die-
ser Form nicht entstanden.
• Bei Dr. Aladin Ullrich mo¨chte ich mich fu¨r die Hilfestellung bei zahlreichen
technischen Fragen im Bezug auf die Augersonde bedanken, insbesondere
fu¨r die unkomplizierte Hilfe in der ein oder anderen technischen Notlage.
• Thomas Guglho¨r mo¨chte ich fu¨r seine Hilfe bei der spektralen Auswertung
der Faseroberfla¨chenrauheit danken. Ohne seine umfangreiche Vorarbeit in
diesem Themengebiet und seine Hilfe bei der Umsetzung der Auswerteme-
thode mittels Origin wa¨re eine Anwendung auf die Faseroberfla¨che nicht
ohne Weiteres mo¨glich gewesen.
168
Literatur
• Auch Sinan Kalafat mo¨chte ich fu¨r seine Hilfe bei der spektralen Auswer-
tung der Faseroberfla¨chenrauheit danken. Zusa¨tzlich mo¨chte ich ihm fu¨r
zahlreiche interessante Einblicke in die Schallemissionsanalyse danken, die
mir sehr bei der Umsetzung dieser Untersuchungen geholfen haben. Auch
mo¨chte ich mich fu¨r seiner Hilfe im Bezug auf die CT-Messungen bedan-
ken. Daru¨ber hinaus mo¨chte ich ihm fu¨r viele anregende, unterhaltsame und
gesellige Gespra¨che - buchsta¨blich u¨ber
”
Gott und die Welt“ - danken.
• Bei den Kollegen des Lehrstuhls fu¨r Experimentalphysik 2 mo¨chte ich mich
fu¨r ein angenehmes Arbeitsklima, viele erhellende und belustigende Ge-
spra¨che, den ein oder anderen Spieleabend und im Allgemeinen sehr scho¨nen
4 Jahre bedanken.
Schließlich mo¨chte ich mich bei meinen Eltern dafu¨r bedanken, dass sie mich
mein ganzes Leben in allem was ich getan habe stets unterstu¨tzt haben und
insbesondere bei meinem Vater, fu¨r seine Geduld bei der Rechtschreibkorrektur
dieser Arbeit. Zu guter Letzt mo¨chte ich mich bei meiner Frau Patricia dafu¨r
bedanken, dass sie wa¨hrend der Promotion immer fu¨r mich da war, egal wie
schwer mein Tag oder realita¨tsfern meine Probleme auch waren.
169
